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Aging Reifezeit bei der Kristallisation 
Aushärtezeit Zeit, in der ein Makromer/Apatit-Gemisch vollständig polymeri-
siert und ausgehärtet ist 
critical size defect Größe eines Knochendefekts, der während des Lebens nicht 
wieder spontan ausheilt 
EC50-Wert Konzentration eines Stoffes, bei der 50 % eines Effektes (z.B. 
Inhibierung eines Enzyms) eintreten 
Elastizitätsgrenze Wert der Spannung am Ende des linearen Bereichs im Druck-
versuch, nach dessen Überschreiten plastisches Verformen der 
Probe einsetzt 
Hyaliner Knorpel am häufigsten vertretene Knorpelart im Organismus, kommt vor 
allem an den Gelenkflächen vor 
Osteoid unverkalkte Knochengrundsubstanz, wird von Osteoblasten 
gebildet 
Osteolyse natürliche, aber auch krankhafte Auflösungs- und Abbaureakti-
onen des Knochengewebes auf Schädigungen z.B. durch Tu-
morzellen oder chronische Entzündungen 
Primer Haftvermittler 
Scaffold Trägermaterial für das Tissue Engineering 
Tropokollagen bildet die Grundeinheit von Kollagen und besteht aus drei 
gleich langen Peptidketten   
Verarbeitungszeit Zeit, in der ein Makromer/Apatit-Gemisch keine Viskositätszu-
nahme infolge der Polymerisation verzeichnet. Hierbei handelt 
es sich um ein subjektives Empfinden des Bearbeiters. 
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II. Verwendete Abkürzungen und Symbole 
 
AB-CHA carboniertes Hydroxylapatit, die Carbonationen besetzen die Positionen 
der Hydroxid- und Phosphationen im Kristallgitter 
A-CHA carboniertes Hydroxylapatit, die Carbonationen besetzen die Position 
der Hydroxidionen im Kristallgitter 
ACP amorphes Calciumphosphat 
AP alkalische Phosphatase 
AP-Aktivität alkalische Phosphataseaktivität 
B-CHA carboniertes Hydroxylapatit, die Carbonationen besetzen die Position 
der Phosphationen im Kristallgitter 
BET Brunauer-Emmett-Teller-Methode zur Bestimmung der spezifischen 
Oberfläche 
BHET N,N-Bis(2-hydroxyethyl)-p-toluidin 
BIS-EGMP Bis[2-(methacryloyloxy)ethyl]phosphat, Haftvermittler 
BMP Bone morphogenetic protein 
CDHA calciumdefizientes Hydroxylapatit 
CHA carboniertes Hydroxylapatit 
DBPO Dibenzoylperoxid 
DMPT Dimethyl-p-toluidin 




EDTA Ethylendiamintetraessigsäure, Komplexbildner 
EGMP Ethylenglycolmethacrylatphosphat, Haftvermittler 
EtBr Ethidiumbromid 
FCS fötales Kälberserum 




GOF engl.: goodness of fit, Anpassungsgüte 
HA Hydroxylapatit 
HEMA 2-Hydroxyethylmethacrylat 
IGF Insulin-like growth factor 
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nano-CHA nanokristallines, carboniertes Hydroxylapatit 
nano-HA nanokristallines Hydroxylapatit 
NMR engl.: nuclear magnetic resonance, Kernresonanzspektroskopie 
OCP Octacalciumphosphat 
PCL Polycaprolacton 








POL in dieser Arbeit synthetisiertes Makromer 
POP engl.: Plaster of Paris, Calciumsulfat-Hemihydrat 
PP Polypropylen 
PPF Poly(propylenfumarat) 
PSK poröse Komposite, die mit dem particulate leaching-Verfahren herge-
stellt wurden 
Ra-Anteil röntgenamorpher Anteil 
RFU relative Fluoreszenzeinheiten 
RLU relative Lumineszenzeinheiten 
Rwp  R- weighted pattern 
SFF engl.: solid free form fabrication, Rapid-Prototyping 
SL stereolithographische Verfahren 
SLS engl.: selective laser sintering, selektives Lasersintern 
Sn(Oc)2 Zinn(II)-2-ethylhexanoat 
SOF spezifische Oberfläche 




TCPS tissue-culture polystyrene 
TEA Triethylamin 
TGA thermogravimetrische Analyse 
TGF Transforming growth factor 
VP Vinylpyrrolidon 
WF engl.: weight fraction, Massenanteil eines Stoffes im Röntgendiffrak-
togramm 





III. Verwendete Formelzeichen 
 
γ Gesamtoberflächenenergie [mN/m] 
γd dispersiver Anteil der Oberflächenenergie [mN/m] 
γp polarer Anteil der Oberflächenenergie [mN/m] 
κ Scherrerkonstante dimensionslos 
λ Wellenlänge [nm] 
ρKomp Dichte eines Komposits [g/cm³] 
a halbe Eindruckdiagonale [mm] 
c Summe aus der Länge des Palmqvist-Risses und der halben 
Eindruckdiagonalen 
[mm] 
D Polydispersität dimensionslos 
E Eindruckmodul [GPa] 
ElK E-Modul eines Komposits, Kraftrichtung parallel zur Faserrichtung [GPa] 
EtK E-Modul eines Komposits, Kraftrichtung senkrecht zur Faserrich-
tung 
[GPa] 
EM E-Modul der Matrix [GPa] 
EP E-Modul der Partikel [GPa] 
F Eindringkraft der Vickerspyramide [N] 
H Vickershärte [N/mm²] 
k Konstante  
K1C kritische Risskonstante, Risszähigkeit [MPa⋅m1/2] 
l Palmqvist-Risslänge [mm] 
Lx Koeffizient, der die Reflexverbreiterung infolge der Partikelgröße 
im Röntgendiffraktogramm in einer Lorenzfunktion beschreibt 
dimensionslos 
Ly Koeffizient, der die Reflexverbreiterung infolge der Kristallunord-
nung im Röntgendiffraktogramm in einer Lorenzfunktion be-
schreibt 
dimensionslos 
mKomp Masse eines Komposits [g] 
ml Leermasse Tiegel [g] 
mTK Gesamtmasse Tiegel mit Komposit vor Pyrolyse [g] 
mV Gesamtmasse Tiegel mit Komposit nach Pyrolyse [g] 
Mcal berechnete Molmasse [g/mol] 
Mn zahlengemittelte Molmasse [g/mol] 
Mp Peakmaximum [g/mol] 




Por Porosität [%] 
ptec anisotropischer Koeffizient einer Lorenzfunktion, der den Einfluss 
der Kristallitgröße auf die Reflexverbreiterung im Röntgendiffrak-
togramm beschreibt 
dimensionslos 
s Gitterspannung dimensionslos 
Vk Volumen eines Komposits cm³ 
VM Volumenanteil der Matrix im Komposit dimensionslos 
VP Volumenanteil der Partikel im Komposit dimensionslos 








Erkrankungen und Verletzungen, die mit Gewebeverlust, ästhetischen Veränderungen und 
Mobilitätsverlust verbunden sind, schränken die Lebensqualität eines Menschen nachteilig ein 
[1]. Während leichte Schürfwunden und Schnittverletzungen in der Regel schnell und vollstän-
dig von allein ausheilen, bedarf es bei größeren Defekten bzw. Frakturen im Hartgewebsbereich 
neben der Stabilisierung zusätzliches Material zum Ausfüllen des Defektes, um die Heilung zu 
unterstützen. Die Behandlung von knöchernen Defekten erfolgt schon seit jeher mit verschiede-
nen Materialien jedoch mit unterschiedlichem Erfolg hinsichtlich der Biokompatibilität, Funkti-
onserfüllung und Dauerbeständigkeit der Materialien [2-5]. Als „Goldstandard“ gilt bisher die 
Transplantation autogener Knochenspongiosa. Neben ihrer begrenzten Verfügbarkeit ist ihre 
Entnahme mit einer gewissen Morbidität, Blutverlusten sowie Schmerzen verbunden. Als alter-
native Materialien finden allogene sowie xenogene Materialien Verwendung, die aber ohne 
aufwendige Vorbehandlungsverfahren in Hinblick auf die Übertragung von Infektionen (HIV, 
Hepatitis C) nicht bedenkenlos eingesetzt werden können. Des Weiteren besteht bei diesen 
Materialien die Gefahr der Immunabwehr aufgrund fehlender genetischer Kompatibilität zwi-
schen Spender- und Empfängergewebe. Der Verlust von Gewebe ist einer der kostenintensivs-
ten Punkte des Gesundheitssystems in den Industrieländern und bekräftigt die wirtschaftliche 
sowie medizinische Bedeutung von kostengünstigen alternativen Implantaten und Ersatzmate-
rialien. In den USA treten jährlich ca. 6 Millionen Knochenfrakturen auf, woraus 3,5 Millionen 
Notfallversorgungen und 11 Millionen ambulante Nachversorgungen (outpatient visits) resultie-
ren. Infolge dessen entstehen soziale und wirtschaftliche Schäden u.a. 146 Millionen „restricted 
activity days“ (eingeschränkte Aktivitätstage), 36 Millionen versäumte Arbeitstage, mehr als 7,3 
Millionen versäumte Schultage und ca. 6,5 Millionen Tage Krankenhausaufenthalt [6, 7]. Durch 
die steigende Lebenserwartung der Menschen erfahren die Forschungsaktivitäten auf dem Ge-
biet der Materialentwicklungen für biologische Applikationen, insbesondere auf dem Gebiet der 
Knochenersatzmaterialien, in den letzten Jahren ständiges Wachstum [1, 8]. Die Biomaterialin-
dustrie hatte 1995 einen weltweiten Umsatz von ca. 12 Milliarden US-Dollar, speziell auf dem 
Gebiet der Hartgewebeersatzmaterialien allein 2,3 Milliarden US-Dollar. In der klinischen An-
wendung von Biomaterialien wird ein jährliches Wachstum zwischen 7 und 12 % vorhergesagt 
[9]. In Deutschland wurden 1999 ca. 40.000 Knie- und 100.000 Hüftendoprothesen eingesetzt 
[10]. In den Jahren 2003/04 stieg die Anzahl auf 60.000 – 70.000 Knie- und ca. 170.000 Hüf-
tendoprothesen an [11]. Zur Versorgung von Knochendefekten, die beispielsweise durch Trau-
men, operative Eingriffe oder Tumoroperationen bzw. -entfernungen entstanden sind, besteht 
ein zunehmender Bedarf an synthetischen Knochentransplantaten und/oder Knochenersatzma-
terialien. Unter anderem wurden und werden eine Vielzahl von synthetischen Knochenersatz-
stoffen mit dem Bestreben entwickelt, in ihrer Funktion autogenem Knochen möglichst nahe zu 
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kommen. Exemplarisch genannt seien keramische Materialien, Biogläser, synthetische Polyme-
re sowie Kompositmaterialien, die als Knochenzemente, -platten- und -schrauben sowie in der 
wiederherstellenden, rekonstruktiven Chirurgie eingesetzt werden [12]. 
2 Allgemeiner Teil 
2.1 Knochengewebe 
Knochen ist ein differenziertes Gewebe und bestehet zu ca. 30 % aus Kollagen I, zu 60-
65 % aus dem Knochenmineral und zu 5 - 10 % aus anderen Bestandteilen wie Wasser, nicht-
kollagene Proteine, Polysaccharide, Blutgefäße sowie den Knochenzellen [13]. Knochen wird 
allgemein in fünf Organisationseinheiten untergliedert [14]: 
 
Subnanostruktur  der molekulare Aufbau von Kollagen und dem Knochenapatit 
Nanostruktur   Kollagenfibrillen, Knochenapatit, nichtkollagene Proteine 
Submikrostruktur Lamellen 
Mikrostruktur  Haver’sche System, Knochenbälkchen, Knochenzellen 
Makrostruktur  kompakter bzw. spongiöser Knochen 
 
2.1.1 Subnano- und Nanostruktur des Knochens 
Tropokollagen (Kollagen I) bildet ein dreidimensionales Netzwerk in dem die Knochenapa-
titkristalle wachsen. Die Tropokollagenfasern haben einen Durchmesser von 1,2 - 1,5 nm, sind 
300 nm lang und setzen sich aus drei in α-Helix-Struktur (Steigung 10,4 nm) angeordneten 
Polypeptidketten zusammen (Abb. 1a). Die Polypeptidketten sind hauptsächlich aus den Ami-
nosäuren Glycin, Prolin und Hydroxyprolin aufgebaut, wobei sich die Reihenfolge der Amino-
säuren in den Peptidketten unterscheidet. Durch die Anordnung der drei Polypeptidketten ent-
steht eine flexible und strapazierfähige Tropokollagenfaser. Im Folgenden wird für den Aus-
druck „Tropokollagen“ vereinfacht „Kollagen“ verwendet. Mehrere Kollagenfasern lagern sich 
parallel durch intramolekulare Wechselwirkungen (Vernetzung über Lysin und Hydroxylysin-
reste) zu 20 - 500 nm dicken Mikrofibrillen zusammen. Dabei sind zwei benachbarte Fasern um 
ca. 67 nm in Längsrichtung versetzt angeordnet. Durch diese periodische Aneinanderreihung 
der Fasern bildet sich eine Art dreidimensionales Mauerwerk mit 27 nm großen Überlappungs-
zonen (Overlap) aus (Abb. 1a). Zwischen den Enden (N-terminal einer Tripelhelix und C-
terminal der folgenden Helix) zweier aufeinander folgenden Kollagenfasern werden ca. 40 nm 
große Löcher ausgebildet (Gaps). Mehrere Mikrofibrillen aggregieren ihrerseits untereinander 
zu unmineralisierten Kollagenfibrillen, das so genannten Osteoid. Das Osteoid ist die Matrix, an 
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der die Biomineralisation des Knochenapatits beginnt. Klassische Theorien über die Kristallisa-
tion des Knochenminerals gehen davon aus, dass die ersten detektierbaren Knochenapa-
titkristalle in den Gap- sowie Overlap-Zonen (Abb. 1b) entstehen [15, 16]. Neuste Untersuchun-
gen [13] lassen jedoch darauf schließen, dass die Mineralisation auch an den Oberflächen der 
Kollagenfasern beginnt (Abb. 1b). Durch die spezifische Bindung von Calcium- und Phosphati-
onen an den Kollagensträngen entstehen Zentren der Keimbildung, an denen die Biomineralisa-
tion beginnt [17, 18]. Das Kristallwachstum des Knochenapatits in den Gaps erfolgt epitaktisch, 
d.h. bevorzugt in Richtung der kristallographischen c-Achse, parallel zu den Kollagenfasern 
[19]. Auf den Kollagenoberflächen abgeschiedenes Mineral zeigt hingegen keine Vorzugsorien-
tierung [16, 17]. Das Knochenmineral (Knochenapatit) ist in seiner Zusammensetzung dem 
stöchiometrischen, hexagonalem Hydroxylapatit (HA, Ca10(PO4)6(OH)2) ähnlich, enthält jedoch 
im Unterschied zu diesem eine Reihe von eingelagerten Fremdionen (K+, Na+, HPO4
2-, CO3
2- 
u.a.) im Kristallgitter, abhängig von Knochenart und -alter [13, 20]. Im Knochenmineral sind 
zwischen 4 und 6 Ma% Carbonat enthalten, welches hauptsächlich die Phosphationen im Apa-
titkristallgitter substituiert und die Kristallinität des Knochenminerals senkt [21]. Durch die Car-
bonateinlagerung wird Knochenmineral der mineralischen Gruppe der Dahllite, den calciumdefi-
zienten carbonierten Apatiten, zugeordnet.  
 
Apatitkristalle in den Gaps
a b
 
Abb. 1: Aufbau einer Mikrofibrille: a) periodische Anordnung von Kollagenfasern nach [22] und b) 
Biomineralisation von Knochenapatit beginnend in den Gaps (links) und an den Fibrille-
noberflächen (rechts) [16] 
 
Infolge des Kristallwachstums werden das zwischen den Kollagenfasern befindliche Wasser 
aber auch das Kollagen (teilweise oder ganz) verdrängt, so dass der Abstand benachbarter 
Tropokollagenfasern von 1,5 auf 1,1 nm abnimmt [23-25]. Die Kollagenmatrix verhindert ihrer-
seits, dass die Kristalle in a-Richtung ungehindert wachsen können. Demnach erfolgt durch das 
Kristallwachstum in a-Richtung eine Kompression der Kollagenfasern. Das Kristallwachstum, 
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die Kristallorientierung und Zusammensetzung werden weiterhin durch nichtkollagene Proteine 
wie Osteocalcin, Osteonectin und Osteopontin reguliert. Im weiteren Verlauf der Mineralisation 
breitet sich das Knochenmineral entlang der Fibrillenoberfläche aus (Abb. 1b). Die Abmessun-
gen der Kristalle sowie die Kristallinität [26] des Knochenapatits sind von der Spezies sowie 
Knochenart und -alter abhängig. Die Kristalldicken betragen bei allen Spezies zwischen 1,5 und 
6 nm, wobei auch diese mit dem Alter zunehmen [27]. Über die ausgebildete Grenzfläche zwi-
schen den Apatitkristallen und den Kollagenfasern ist wenig bekannt, es wird aber davon aus-
gegangen, dass sowohl van-der-Waals-Kräfte als auch ionische Wechselwirkungen zwischen 
den Molekülen bzw. Ionen wichtige Rollen spielen [13, 14]. Die geordnete Struktur aus Kollagen 
und eingelagertem Knochenapatit bildet ein belastungsfähiges Kompositmaterial. Unter Zugbe-
lastung wird die einwirkende Kraft durch die Kollagenfasern und unter Druckbelastung durch 
das Knochenmineral aufgenommen. Dadurch besitzt der kortikale (kompakte) Knochen hohe 
Risszähigkeiten, hohe E-Module sowie Zug-, Biege- und Druckfestigkeiten. Der spongiöse Kno-
chen hat aufgrund seiner porösen Struktur geringere mechanische Festigkeiten im Vergleich 
zum kortikalem Knochen.  
Tabelle 1: Abmessungen von Knochenapatit unterschiedlicher Spezies [13] 
Spezie Länge Breite 
 [nm] [nm] 
Huhn 23,3 12,2 
Rind 27,3 15,8 
Maus 21,2 12 
Mensch 47 25 
 
2.1.2 Submikro-, Mikro- und Makrostruktur des Knochens 
In der räumlichen Organisation der Knochenmatrix wird zwischen Geflecht- und Lamellenkno-
chen unterschieden. Geflechtknochen bildet den größten Anteil des bei der Geburt vorhande-
nen Knochens, entsteht aber auch dort, wo die Notwendigkeit der schnellen Knochenbildung 
besteht z.B. bei Frakturen und Brüchen. Durch die schnelle Knochenbildungsgeschwindigkeit 
(bis zu 4 µm pro Tag) sind die Kollagenfibrillen im Geflechtknochen ungeordnet und es gibt 
keine Vorzugsorientierung, die über einen Millimeter hinaus besteht [13, 28]. In Folge der unge-
ordneten Struktur ist der mineralisierte Geflechtknochen anisotrop und porös. Die Fibrillen sind 
zu Bündeln bis zu 30 µm Durchmesser zusammengefasst (Abb. 2a). Durch ständige mechani-
sche Belastung des neu gebildeten Geflechtknochens wandelt sich dieser mit zunehmendem 
Lebensalter in den höher orientierten aber weniger mineralisierten Lamellenknochen um. Bei 
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der Umstrukturierung lagern sich mehrere Kollagenfibrillen zu Lamellen unterschiedlichen 
Durchmessers zusammen (3 - 7 µm) [14]. Die Bildungsgeschwindigkeit des Lamellenknochens 
beträgt dabei nur ein Viertel von der des Geflechtknochens.  
 
 
Abb. 2: Anordnung von Kollagenfasern in Fibrillen: a) Geflechtknochen; b) Lamellenaufbau im 
Lamellenknochen [28] 
Der Aufbau einer Lamelle im Lamellenknochen wird in der Literatur häufig als „plywood-like 
structure“ - als Synonym für den geschichteten Aufbau aus Subeinheiten - beschrieben. Eine 
Lamelle im Lamellenknochen ist in fünf Sub-Einheiten untergliedert, die um 30 ° verdreht ange-
ordnet sind (Abb. 2b) [28-30]. Innerhalb einer Subeinheit sind die mineralisierten Kollagenfibril-
len parallel angeordnet [31]. Durch ringförmige Anordnung von 4 - 20 Lamellen unterschiedli-
cher Dicken um einen zentralen Kanal entsteht in der Kompakta das Haver'sche System (Oste-
on, Abb. 3) [14]. Die Osteone haben eine zylindrische Form mit Durchmessern zwischen 200 
und 250 µm und sind parallel zur Längsachse des Knochens ausgerichtet. Im Zentrum eines 
Osteons befindet sich der Haver'sche Kanal, in dem Blutgefäße und Nervenfasern verlaufen. 
Die seitlichen Verzweigungen der Haver'schen Kanäle, die Volkmann'schen Kanäle, verbinden 
die einzelnen Osteone untereinander und dienen zum Transport von Nährstoffen sowie Stoff-
wechselprodukten. Das innere schwammartig, poröse Gewebe des Lamellenknochens wird als 
Spongiosa (spongiöser Knochen) bezeichnet, in der sich das Knochenmark befindet. Nach Au-
ßen wird die Spongiosa von der verdichteten Kompakta (Kortikalis) umhüllt. Die Knochenober-
fläche wird vom Periost (Knochenhaut) überzogen. Die Gelenkfläche des Knochens ist mit hya-
linem Knorpel überzogen, der die stark beanspruchten Knochengelenke vor Abrieb schützt. Die 
mechanischen Eigenschaften von lamellaren Knochen zeigen aufgrund des strukturellen Auf-
baus richtungsabhängige Werte [32].  
 




Abb. 3: Aufbau eines Lamellenknochens (Röhrenknochen) [33] 
Neben der beschriebenen Fibrillenanordnung in Geflecht- und Lamellenknochen gibt es zwei 
weitere typische Anordnungen: (I) die strikt parallele Anordnung von Fibrillen in mineralisierten 
Sehnen sowie Fischgräten und (II) die hauptsächlich im Zahnbein vorkommende radiale Anord-
nung [28].  
 
2.1.3 Remodelling 
Der Knochen ist ständig einem Erneuerungsprozess, dem Remodelling, unterworfen. Dabei 
wird durch die Aktivität und dem Zusammenspiel der Osteoklasten und Osteoblasten Knochen 
auf der Spongiosaoberfläche und in den Haver‘schen Kanälen fortwährend auf- und abgebaut. 
Es gibt zwei grundlegende Auslöser für das Remodelling: (I) Der Knochen steht unter ständiger 
mechanischer Beanspruchung, wodurch Mikrofrakturen auftreten, die repariert werden müssen. 
(II) Der Knochen passt sich bei Gewichts- bzw. Belastungsveränderungen auf seine Funktion 
an. Zu den am Remodelling beteiligten Zellen gehören die Osteoblasten, die Osteozyten und 
die Osteoklasten. Die Osteoblasten – die Knochenbildner – sind einkernige Zellen, bilden das 
Osteoid und steuern die Biomineralisation. Die Osteoblasten mineralisieren neu gebildete Kno-
chenmatrix mittels alkalischen Phosphatasen angereicherten Matrix-Vesikeln, die vom Zytop-
lasma der Osteoblasten generiert werden. Sie synthetisieren neben Kollagen I auch andere 
Knochenproteine wie Osteocalcin, Osteonectin und Osteopontin und scheiden weiterhin die 
Wachstumsfaktoren Transforming growth factor (TGF), Bone morphogenetic protein (BMP), 
platelet-derived growth factor (PdGF) und Insulin-like growth factor (IGF), die in der Knochen-
matrix gespeichert werden, aus [34]. Mit zunehmendem Knochenaufbau werden die Oste-
oblasten in den mineralisierten Knochen eingebaut, und wandeln sich in Osteozyten um. Die 
Osteoklasten sind mehrkernige, hochspezialisierte Zellen und für den Knochenabbau verant-
wortlich [35]. Sie befinden sich auf der Knochenoberfläche sowie im Haver´schen System. An 
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ihrer stoffwechselaktiven Unterseite besitzen Osteoklasten eine spezialisierte Zellmembran 
(Bürstensaum), die der Zelle eine große Kontaktfläche zur Knochenoberfläche verschafft und 
den Osteoklast während des Resorptionsvorganges fest auf der Oberfläche verankert. Durch 
Bildung von Enzymen und Salzsäure im Raum zwischen Knochenoberfläche und Bürstensaum 
sinkt der pH- Wert auf ca. 4,5, wodurch das Knochenapatit aufgelöst wird und Resorptionslaku-
nen entstehen [36, 37]. Nach Bildung einer Resorptionslakune bewegt sich ein Osteoklast über 
die Knochenoberfläche, um an einer anderen Stelle eine neue Resorptionslakune aufzubauen 
[38]. Der Remodellingprozess dauert zwischen drei und vier Monaten, wobei der Abbau der 
Knochenmatrix nur wenige Tage (< 2 Wochen), der Aufbau des Osteoids aber deutlich länger 
dauert. Zehn Tage nach Erstellung des Osteoidgerüsts beginnt der Mineralisationsvorgang, der 
die meiste Zeit des Remodellings in Anspruch nimmt. Im gesunden Knochen ist der Remodel-
lingprozess perfekt aufeinander abgestimmt. Abweichungen in der Balance zwischen Knochen-
resorption und -bildung können unter anderem zu Osteoporose und folglich zum Verlust an 
Knochenmasse führen [39]. Ab dem 40. Lebensjahr nimmt die Knochenmasse ab und bis zum 
80. Lebensjahr ist die Hälfte der ursprünglichen Knochenmasse abgebaut. 
 
2.2 Knochenersatzmaterialen – Stand der Technik 
Die Knochenheilung setzt nicht bei jedem Knochendefekt spontan ein, sondern benötigt ab 
einer bestimmten Defektgröße unterstützende Maßnahmen [40]. In der Literatur sind verschie-
dene Angaben über den so genannten „critical size defect“ beschrieben. Der „critical size de-
fect“, also die Defektgröße, die nicht von allein verheilt, variiert dabei in Abhängigkeit von Spe-
zies und Alter sowie verwendetem Knochenersatzmaterial zwischen 5 und 25 mm [40, 41]. Wei-
terhin erscheint es möglich, durch den gezielten Einsatz von Wachstumsfaktoren (TGF-ß, BMP) 
größere Defekte zu überbrücken und wiederherzustellen. Autogene, allogene und xenogene 
Materialien in pulverisierter- oder kompakter Form werden in der Wiederherstellungschirurgie 
seit Jahren eingesetzt, da sie nach entsprechender Vorbehandlung eine ausgezeichnete Bio-
verträglichkeit und zumeist gute osteokonduktive Eigenschaften besitzen [42-45]. Das „Bone-
Tissue Engineering“ basierend auf synthetischen Materialien entwickelte sich in den letzten 
Jahren als alternative Methode zur Behandlung von Knochendefekten, da diese synthetischen 
Materialien in großen Stückzahlen bereitgestellt werden und die steigenden Bedarfsanforderun-
gen an Ersatzmaterialen decken können. Das „Tissue Engineering“ wurde nach Langer und 
Vacanti wie folgt definiert [46, 47]: „Tissue Engineering ist ein interdisziplinäres Forschungsfeld, 
welches Materialentwicklung, zellbiologische Untersuchungen sowie klinische Studien umfasst, 
mit dem Ziel neues Gewebe und Organe in-vitro zu züchten“. Interdisziplinär bedeutet, dass 
zwischen Wissenschaftlern aus Biologie, Molekularbiologie, Medizin, Chemie, Biotechnologie 
und den Materialwissenschaften eine enge Zusammenarbeit besteht. Der Grundgedanke dabei 
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ist, körpereigne Zellen auf einem geeigneten Trägermaterial, sogenannten Scaffolds, in-vitro zu 
kultivieren, um neues Gewebe zu erhalten, das auf Grund seiner Herkunft keine immunologi-
schen Probleme nach seiner Implantation in den Organismus des Patienten erwarten lässt. 
Durch diese Technik könnte es in Zukunft möglich sein, Gewebe und Gefäße unter In-vitro-
Bedingungen zu züchten und dem Patienten zu transplantieren. Der derzeitig bestehende Eng-
pass an geeigneten Spendertransplantaten könnte somit beseitigt werden. Die Technologie 
beruht im ersten Schritt auf der Zellentnahme durch Biopsie und anschließend auf der Vermeh-
rung derer unter In-vitro-Bedingungen. Im nächsten Schritt werden die vermehrten Zellen auf 
geeignete Scaffolds ausgesäht, welche die Geometrie des zu bildenden Zellverbandes bzw. 
Gewebes vorgeben. Nach gegenwärtigem Kenntnisstand sind solche Trägermaterialien unbe-
dingt notwendig, um dreidimensionale Zellverbände erzeugen zu können und Fehldifferenzie-
rungsprozesse der Zellen zu vermeiden. Im Folgenden wird das besiedelte Trägermaterial dem 
Patienten implantiert, um den vorhandenen Defekt auszufüllen. Auf dem Gebiet der Hauter-
satzmaterialien konnten mit dem Tissue Engineering große Fortschritte in den Behandlungs-
möglichkeiten erzielt werden. So genannte cultivated epithelial autografts, also autogener Hauter-
satz, der aus Keratinozyten des Patienten in-vitro kultiviert wird, werden bei Verbrennungsopfern 
erfolgreich eingesetzt [48, 49] 
Ein alternativer Ansatz zum Tissue Engineering besteht darin, das Scaffoldmaterial ohne In-
vitro-Kultivierung sofort in-vivo zu implantieren. Bei dieser unter dem Namen „in-situ tissue re-
generation“ bezeichneten Anwendungsvariante werden vor allem bioaktive Materialien (Pulver, 
Lösungen) eingesetzt. Diese bioaktiven Materialien werden gezielt mit Stoffen beladen, die bei 
ihrer Freisetzung Zellen aktivieren, spezifische Zellantworten induzieren und die lokale Gewe-
beregenerierung stimulieren können [50]. Dabei kann es sich um ionische Produkte, die in Fol-
ge von Auflösung des Materials freigesetzt werden, aber auch bewusst angekoppelte Wachs-
tumsfaktoren z.B. BMP handeln [51]. Beim „in-situ tissue regeneration“ besteht die Hoffnung, 
die Anzahl an postoperativen Eingriffen minimieren zu können, wodurch sich die Genesungs-
dauer des Patienten verkürzen sollte [52]. 
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2.2.1 Anforderungen an Scaffoldmaterialien  
Der ideale Scaffold sollte sieben Hauptmerkmale besitzen, um optimale Wachstumsbedin-
gungen für Zellen zu gewährleisten [53, 54]:  
 
Biokompatibilität: jedes, in den Körper eingebrachte Material, darf weder immuno-
gen, toxisch noch kanzerogen sein 
Osteointegration: die Ausbildung von Bindungen zum umliegenden Knochengewe-
be 
Osteoinduktion/ 
Osteokonduktion: die Stimulierung der Proliferation von Vorläuferzellen zu Oste-
oblasten und Unterstützung des Knochenwachstums auf der O-
berfläche bzw. in den Poren des Materials (Leitschienenfunktion) 
Biodegradation: das Material sollte in-vivo degradierbar sein und über einen län-
geren Zeitraum durch Knochen ersetzt werden 
Sterilisierbarkeit: das Material muss ohne Verlust seiner Eigenschaften sterilisier-
bar sein, um Infektionen zu vermeiden 
mechanische Stabilität: das Material sollte bei der Implantation und unter Belastung im 
täglichen Leben des Patienten nicht kollabieren 
Herstellungskosten: das Material sollte kostengünstig mit near-net-shape-Verfahren 
hergestellt werden können 
 
Die wichtigste Materialanforderung an Trägermaterialien ist deren Biokompatibilität. Dies be-
inhaltet, dass bei direktem Kontakt von Material und Gewebe bzw. Körperflüssigkeiten keine 
Freisetzung toxisch wirkender Substanzen erfolgen darf, die die Zellproliferation und das Zell-
wachstum beeinträchtigen können. Durch gezielte Gestaltung eines hochporösen, interkonnek-
tierenden Materials mit optimalen Oberflächeneigenschaften kann die Osteokonduktivität eines 
Materials wesentlich verbessert werden. Die interkonnektierende Porenstruktur bildet dabei die 
Grundlage für dreidimensionales Wachstum der Zellen. Die Porosität umfasst sowohl Mikro- 
(≤ 50 µm) als auch aus Makroporen und sollte an den Gewebetyp und an die Anforderungen 
(Einwachsen von Zellen, Blutgefäßen etc.) angepasste Porendurchmesser aufweisen [55-57]. 
Im Vergleich zum natürlichen Knochenaufbau ersetzen die Mikroporen im Scaffoldmaterial die 
Volkmann’schen Kanäle. Sie verbinden die Makroporen untereinander, unterstützten das Ein-
wachsen von Kapillaren und begünstigen den Austausch von Nährstoffen sowie das Abführen 
von Stoffwechselendprodukten [58-60]. Für das Einwachsen von mineralisiertem Knochenge-
webe werden Makroporen mit einem Mindestdurchmesser von 100 µm als notwendig erachtet 
[57], für osteonähnliche Strukturen mehr als 200 µm [61]. Die Oberflächenbeschaffenheit eines 
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Materials beeinflusst zelluläre Adhäsions- und Proliferationsvorgänge. Die optimale Adhäsion 
von Zellen auf Materialoberflächen ist beispielsweise wichtig für dessen Zellbesiedelung sowie 
bei der Resorption von keramischen Knochenersatzmaterialien durch Osteoklasten [59]. So-
wohl die chemische (chemische Zusammensetzung) als auch topographische Oberflächenbe-
schaffenheit (Rauhigkeit [62, 63]) spielen bei Adhäsionsvorgängen eine entscheidende Rolle. 
So konnte kürzlich gezeigt werden, dass die Adhäsion von Proteinen auf Materialoberflächen 
nicht allein ein Effekt der Oberflächenladung ist, sondern auch auf hydrophoben Oberflächen 
Proteine adhärieren können [64]. Des Weiteren sollte die Kultivierung von Zellen auf dem Trä-
germaterial unter definierten Kulturbedingungen erfolgen, um eine homogene Nährstoffversor-
gung sowie mechanische Stimulation der Zellen zu gewährleisten. Hier haben sich vor allem 
dynamisch arbeitende Kultivierungsverfahren in Bioreaktoren, die die Dynamik unter In-vivo-
Bedingungen nachahmen, als besonders geeignet herauskristallisiert [58]. Beim Einsatz in last-
tragendem Umfeld muss die Stützfunktion des Knochens vollständig durch das Knochener-
satzmaterial übernommen werden. Tabelle 2 zeigt eine Auswahl von mechanischen Eigen-
schaften unterschiedlicher Materialen. Die angegebenen Druckfestigkeiten für die porösen HA-
Keramiken hängen stark von der Herstellungsmethode ab, weshalb die Werte um mehrere 
Größenordnungen variieren können. Rodriguez-Lorenzo et al. [65] stellten poröse HA-
Keramiken (Porosität zwischen 6 und 70 %) nach isostatischem Pressen von HA-Pulver und 
anschließender Sinterung her. Kim et al. [66] erhielten 82 bis 86 % poröse HA-Keramiken durch 
Tränken von Polyurethanschwämmen mit einem HA-Schlicker und anschließender Sinterung. 


















E-Modul a  
[GPa] 7 - 30 0,1 - 0,5 35 - 120 0,83 - 26 5 - 12 0,01 - 0,014 
Druckfestigkeit 
[MPa] 100 - 230 2 - 12 120 - 900 0,2 - 150 78 - 137 0,00039 
Zugfestigkeit  
[MPa] 124 - 174 1,2 - 3 38 - 300 3 10 - 30 - 
Biegefestigkeit 
[MPa] 100 - 230 - 3 - 250 2 - 11 44 - 280 - 
KIc Wert 
[MPa⋅m1/2] 2 - 12 0,1 0,8 - 1,2 0,1 - 1 - - 
Referenzen [67-70] [69, 71-73] [67, 68, 74] [65-67, 75] [67, 76-78] [79] 
a gemessen in Druckrichtung 
b Druckrichtung parallel zu den Kollagenfasern 
c Porosität 90 % [79] 
2   Allgemeiner Teil 
 
 11 
Kompakte, gesinterte HA-Keramiken und kompakte Poly-L-Lactid (PLLA) /HA-Komposite 
zeigen ähnliche Druck- sowie Biegefestigkeiten und E-Module wie kompakter (kortikaler) Kno-
chen. Letzterer hat aber eine wesentlich höhere Risszähigkeit (K1C-Wert), die auf den strukturel-
len Aufbau aus Kollagenfasern, verstärkt mit Knochenapatit, zurückzuführen ist. Aus diesem 
Grund eignen sich reine HA-Keramiken nicht als lasttragende Knochenersatzmaterialien, da sie 
schnell im Sprödbruch versagen. Weiterhin erscheinen Scaffolds, die sich während bzw. nach 
der Ausbildung der gewünschten Zellverbände und Gewebe infolge von Hydrolyse oder zellulä-
ren Resorptionsvorgängen abbauen und verstoffwechselt werden, als vorteilhaft. Dadurch soll 
es ermöglicht werden nach der Implantation der Zellverbände bzw. Gewebe auf einen weiteren 
operativen Eingriff zur Entfernung des Scaffoldmaterials zu verzichten [80, 81].  
 
2.2.2 Autogene, allogene und xenogene Knochenersatzmaterialien 
Körpereigener (autogener) Knochen wird aufgrund seiner biologischen und mechanischen 
Eigenschaften als „goldener Standard“ beschrieben, durch dessen Verwendung keine immuno-
logischen Reaktionen zu erwarten sind. Durch seinen natürlichen strukturellen Aufbau sind 
nach Implantation beste Einlagerungsbedingungen für Zellen und Blutgefäße gegeben. Er wird 
als grundsätzlich biokompatibel, osteoinduktiv, osteokonduktiv, osteointegrativ und auch als 
osteogen beschrieben [54, 82]. Nach der Entnahme auf der Donorseite sind verschiedene Zel-
len, Proteine und andere organische Bestandteile auf dem Material vorhanden, die den Hei-
lungsprozess am Applikationsort induzieren können ( = osteogene Funktion) [82]. Ein wesentli-
cher Nachteil von autogenem Knochen ist dessen eingeschränkte Verfügbarkeit sowie die auf 
der Entnahmeseite resultierenden Infekte, Schmerzen, Blutverluste, Hämatome und Serome 
[83-85]. Weiterhin ist es bei großen Defekten möglich, dass autogenes Füllmaterial schneller 
resorbiert wird, als neugebildeter Knochen in den Defekt einwächst [86, 87]. 
 
Allogene Transplantate (z.B. Tutoplast®) sind menschliche Spenderknochen. Aus immunolo-
gischer Sicht ist es möglich, dass der Körper des Empfängers auf das Spendermaterial absto-
ßend reagiert. Weiterhin besteht die Gefahr der Übertragung infektiöser Krankheiten wie z.B. 
Hepatitis C, HIV, auch wenn dieses Risiko zum gegenwärtigem Zeitpunkt als relativ gering ein-
geschätzt wird. So konnte die Übertragung von HIV nur bei einem Fall von 8 Millionen Anwen-
dungen nachgewiesen werden [88]. Um derartige Risiken zu minimieren, werden die Spender-
materialien durch standardisierte Methoden z.B. Ultraschallbehandlung, Lyophilisierung, Etha-
nol- sowie Antibiotikadesinfizierung und durch Gamma- bzw. Ethylendioxidsterilisierung geson-
dert aufgereinigt [42, 82]. Durch diese, zum Teil aggressiven, Aufreinigungsprozesse gehen 
sämtliche Zellen und organischen Matrixbestandteile verloren, weshalb allogenes Material we-
der osteoinduktiv noch osteogen ist und als avitales Knochentransplantat bezeichnet wird [42, 
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89]. Die poröse Struktur der Apatitmatrix fördert, wie bei autogenem Material, das Einwachsen 
von Blutgefäßen und bietet optimale Bedingungen zur Einlagerung von Zellen. Die Erfolgsrate 
nach der Implantation von allogenen Materialien beträgt gegenwärtig zwischen 60 und 90 %, 
weshalb die Nachfrage nach alternativen Materialien steigt [42].  
 
Xenogene Materialien (z.B. Isobone®, Surgibone®, Lubboc®, Orthoss®) sind Materialien auf 
der Basis von natürlichem Knochenapatit zumeist bovinen Ursprungs. Unbehandelte xenogene 
Materialien werden im Hinblick auf immunologische Reaktionen nicht mehr eingesetzt. Um der-
artige Reaktionen zu vermeiden, werden enthaltene Proteine entweder in aufwendigen Reini-
gungsverfahren denaturiert [90] oder die gesamte organische Matrix durch Sinterung bei Tem-
peraturen oberhalb von 1000 °C beseitigt [91]. Auch xenogene Materialien behalten nach den 
Vorbehandlungsschritten ihre natürlich, poröse Struktur bei und wirken osteokonduktiv. Das 
Resorptionsverhalten xenogener Materialien wird jedoch durch das Kristallwachstum bei der 
Sinterung nachteilig beeinflusst. Zusätzlich können den vorbehandelten xenogenen Materialien 
kollagene Anteile zugesetzt werden, um die osteoinduktiven Eigenschaften zu verbessern und 
somit bessere Voraussetzungen für eine Osteointegration zu schaffen [92, 93]. 
 
Demineralisierte Knochenmatrix (DKM) humanem, bovinem und porzinem Ursprungs wird 
erhalten, wenn das Knochenmineral aus dem Spendermaterial beseitigt wird. Üblich sind hier-
bei Demineralisierungsprozesse unter Verwendung von 0,5 – 0,6 N Salzsäure, bei denen die 
organische Matrix intakt bleibt [42]. Die Säurebehandlung senkt gleichzeitig das Risiko der Ü-
bertragung von Viren, beeinflusst jedoch auch die mechanische Belastbarkeit dieser Materia-
lien. DKM wird zumeist als Pulver vertrieben und vor seiner Anwendung mit Blut gemischt um 
eine homogene, streichfähige Paste zu erhalten. Kommerziell verfügbare Produkte sind Paro-
guide®, Biostite®, BioGide®, Tissue Guide® und BioBar®. Die in klinischen Studien nachgewie-
senen osteoinduktiven Eigenschaften zeigen, dass demineralisierte Knochenmatrix eine gute 
Alternative zu autogenen und allogenen Materialien ist [94, 95].  
 
2.2.3 Synthetische Knochenersatzmaterialien 
Auf dem Gebiet der synthetischen Materialien gibt es eine Reihe von unterschiedlichen 
Stoffgruppen, die intensiv auf ihre Eignung als Knochenersatz untersucht wurden und zum Teil 
angewandt werden. Unter dem Gesichtspunkt mechanischer Festigkeiten sollten synthetische 
Knochenersatzmaterialien dem Applikationsort entsprechende Kennwerte aufweisen. Ein 
Hauptproblem in der Orthopädie ist der Unterschied der mechanischen Festigkeiten von Imp-
lantatmaterialien im Vergleich zum Knochen. Die Lastaufteilung zwischen Implantat und Kno-
chen ist direkt verknüpft mit deren E-Moduln. Besitzt das Implantatmaterial ein höheren E-
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Modul als der Knochen, kommt es zum so genannten „stress shielding“. Unter stress shielding 
wird die ungleichmäßige Lastaufteilung auf Implantat und Knochen verstanden. Ein Implantat-
material mit höherem E-Modul als der Knochen nimmt mehr Last auf, als der Knochen selbst. 
Die verringerte Belastung des Knochens kann zu Störungen beim Remodelling und bei Hei-
lungsprozessen sowie zu einer erhöhten Porosität des Knochens (Atrophie) führen [12]. Als 
Folge dieser Störungen wurden in klinischen Studien die Lockerung von Implantatmaterialien 
beobachtet [96]. Zur Minimierung des stress shielding Effekts wird empfohlen, Materialien mit 
niedrigerem E-Modul im Vergleich zum Knochen einzusetzen.  
 
2.2.3.1 Polymere 
Auf dem Gebiet organischer Knochenersatzmaterialien sind vor allem biokompatible, hydro-
lytisch abbaubare Poly-α-Hydroxyester von Interesse [8, 52, 97]. Sie sind durch die amerikani-
sche Food and Drug Administration (FDA) zugelassen und enthalten hydrolytisch angreifbare 
Esterbindungen. Diese ermöglichen dabei eine Zersetzung der Polymere in ihre monomeren 
Bestandteile, die im Organismus verstoffwechselt werden können. Die am häufigsten verwen-
deten Vertreter sind Poly-L-Lactide (PLLA), Poly-DL-Lactide (PDLLA), Polyglycolide (PGA), 
Polycaprolactone (PCA) und deren Copolymere [98]. Durch Modifikation des strukturellen Auf-
baus, Einstellung des Molekulargewichts, Copolymerverhältnis, Porosität, Morphologie und 
Kristallinität der Polymere ist es möglich, deren Degradationsprofile einzustellen [99-101]. Kri-
stallines PLLA mit einer Molmasse von 420.000 D zeigte nach 100 Wochen keinerlei, amorphes 
PLLA mit einer Molmasse von 203.000 D eine teilweise und amorphes PLLA mit einer Molmas-
se von 120.000 D eine vollständige Resorption in-vivo [102]. Erfolgt die Degradation der Materi-
alien zu schnell, kann es zum lokalen Anstieg der Acidität und folglich zu Entzündungsreaktio-
nen (z.B. Osteolysen) kommen [103]. Bedingt durch den strukturellen Aufbau kann die Ge-
schwindigkeit der Degradation wie folgt schematisch dargestellt werden [52]: 
 




In den 70er Jahren des 20ten Jahrhundert wurden resorbierbare Nahtmaterialien auf Basis von 
Polylactonen entwickelt. Einige kommerziell verfügbare Produkte sind die Polyglycolide Dexon® 
(Davis and Geck, USA) und PGA Suture® (Lukens, USA) sowie die PGA/PLLA-Copolymere 
Vicryl® (Ethicon, Deutschland) und Polysorb® (U.S. Surgical, USA). Die mechanischen Festig-
keiten kompakter Polymere ermöglichen auch deren Applikation als Nägel (Biofix®, Bionx, Finn-
land; Resor-Pin®, Geistlich, Deutschland), Schrauben (Bioscrew®, Linvatec, Deutschland; 
SmartScrew®, Bionx, Finnland) oder Platten (LactoSorb®, Lorenz, USA) zur Fixierung aber auch 
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als selbstexpandierbare Stents [104-107]. Ein wesentlicher Vorteil dieser Polymere ist, dass sie 
in unterschiedlichen Verfahren schnell in poröse, dreidimensionale Geometrien (Abb. 4, Kapitel 
2.2.4) überführt werden können [42, 99, 108, 109]. Die am häufigsten verwendete Methode ist 
das particulate leaching, entwickelt von Mikos et al. 1994 und wird in Kapitel 2.2.4 ausführlich 
erläutert [108].  
 
  
Abb. 4: poröse Formkörper basierend auf PLLA, a) makroskopisch, b) poröse Bruchfläche, nach 
Vogt, Berger et al. [99] 
 
Interkonnektierende Porenstrukturen begünstigen die Adhäsion von Zellen und erhöhen die 
Osteokonduktivität der Polymere [110-112]. Die Erhöhung der Porosität dieser Materialien ist 
immer mit dem Verlust von mechanischer Festigkeit verbunden, so dass für die Applikation ein 
Kompromiss beider Eigenschaften eingegangen werden muss [113]. 
 
2.2.3.2 Anorganische Materialien 
Anorganische Knochenersatzmaterialien auf Basis von Calciumsulfat wurden bereits im 19. 
Jahrhundert zur Behandlung von Kriegsverletzungen, Knochenentzündungen und für das Auf-
füllen von großen Knochendefekten eingesetzt [54, 114].  
Die Firma Wright Medical Technology Inc. (USA) vertreibt Calciumsulfat-Hemihydrat (Gips, 
POP) in partikulärer Form unter dem Handelsnamen Osteoset®. In Kontakt mit Wasser rekristal-
lisiert das Material zu einer festen Masse, die dem spongiösen Knochen vergleichbare mecha-
nische Eigenschaften hat. In dauerhaft feuchter Umgebung neigt das rekristallisierte Material 
zum Erweichen, so dass die Platzhalterfunktion unter In-vivo-Bedingungen nur bedingt erfüllt 
werden kann [54]. POP zeigt gute Bioverträglichkeit [115] und unter In-vivo-Bedingungen oste-
okonduktive Eigenschaften [116, 117]. Osteoblasten und Osteoklasten adhärieren auf der Ober-
fläche sehr gut und POP wird innerhalb von 4 Monaten rückstandslos resorbiert (Abb. 5) [118-
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Abb. 5: Knochendefektauffüllung mit POP: a) unmittelbar nach Auffüllung des Defekts, b) teil-
weise Resorption, 1 Monat postoperativ, c) vollständige Resorption, 4 Monate postope-
rativ [120] 
Chemisch gesehen bestehen Knochen aus 60 - 65 Ma% Calciumphosphat, weshalb synthe-
tische Calciumphosphatverbindungen als geeignete Knochenersatzmaterialien in Betracht 
kommen. Einige in klinischer Anwendung befindlichen Materialien sind das auf alpha-
Tricalciumphosphat (α-TCP) basierende BioBase®, die auf beta-Tricalciumphosphat (ß-TCP) 
basierenden Produkte Cerasorb®, Bioresorb®, Chronos®, Ceros 82® und Vitoss® und die auf HA 
basierenden Produkte Synatite®, Ceros 80®, Allotropat® und Synthacer®. Weiterhin sind Mi-
schungen aus ß-TCP und HA, so genannte biphasische-Calciumphosphate (BCP) wie z.B. 
MBCP®, Ceratite®, Tribone 80® und Alaska® erhältlich [83, 122-124]. Zu dem sind derzeit inten-
sive Studien zur Anwendung von carbonierten Hydroxylapatiten (CHA) als Knochenersatzmate-
rialien bekannt [125-131]. Die vorgestellten TCP und HA Produkte sind vorwiegend als Granula-
te oder Pulver erhältlich, Cerasorb® auch als poröse Formkörper. Sie sind biokompatibel, osteo-
konduktiv [132-136] und In-vivo-Studien zeigten, dass diese Materialen eine feste Bindung mit 
natürlichem Knochen eingehen [137-141]. Gesintertes, kristallines ß-TCP ist unter In-vivo-
Bedingungen besser löslich (resorbierbar) als α-TCP und gesintertes HA. Letzteres zeigt über 
lange Zeiträume nachweislich nur geringe bis gar keine Resorption durch Osteoklasten und 
Makrophagen [142, 143]. Die Resorptionsgeschwindigkeit hängt unter anderem von der Rein-
heit, dem Calcium/Phosphat-Molverhältnis, der Kristallinität, der Oberflächenrauheit und der 
Partikelgröße des HA ab [144, 145]. Bei Kristallitgrößen größer als 100 – 300 nm ist eine deutli-
che Abnahme der zellulären Resorption von HA nachgewiesen wurden [146, 147]. Kompakte 
gesinterte HA-Keramiken besitzen höhere Druck-, Zug- sowie Biegefestigkeiten und E-Module 
als kortikaler Knochen (Tabelle 2), wodurch die Gefahr des stress shielding besteht. Ein we-
sentlichen Nachteil stellen die geringen Risszähigkeiten von gesinterten HA- und TCP-
Materialien dar, wodurch die Materialien unter Krafteinwirkung schlagartig im Sprödbruch ver-
sagen [148]. Daher werden α-TCP, ß-TCP und HA vorwiegend zur Auffüllung von Knochende-
fekten sowie zur Auffüllung nach Zahnextraktionen verwendet [149]. Die Verarbeitung von HA 
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und TCP zu porösen Geometrien mit interkonnektierenden Porenstrukturen erhöht die Resorp-
tion, Osteointegration und -konduktion der Materialien wesentlich [150, 151]. Durch die Poren-
struktur nehmen die mechanischen Festigkeiten poröser Keramiken signifikant ab (Tabelle 2) 
und limitieren auch hier den Einsatz auf belastungsfreie Anwendungsgebiete [52, 152]. In-vivo-
Studien mit makroporösen HA-Formkörpern zeigten, dass der E-Modul der Formkörper mit dem 
von spongiösem Knochen übereinstimmt und der stress-shielding-Effekt minimiert werden 
konnte [153]. 
Die Verwendung von nanokristallinen HA- und CHA-Keramiken (nano-HA, bzw. nano-CHA) als 
Knochenersatzmaterialien ist dahingehend von Interesse, da diese nanokristallinen Apatite 
(nano-Apatite) der chemischen Zusammensetzung und Morphologie von natürlichem Kno-
chenmineral ähnlich sind [28, 154]. Auf temperaturbehandelten nano-HA Materialien konnten in 
In-vitro-Studien erhöhte Osteoblastenadhäsion, Osteoblastenproliferation sowie eine erhöhte 
alkalische Phosphataseaktivität (AP-Aktivität) im Vergleich zu konventionellem, gesinterten HA 
nachgewiesen werden [155, 156]. In-vivo-Studien zeigten, dass das kommerziell verfügbare 
nano-HA Ostim® (Heraeus Kulzer, Deutschland) innerhalb von 12 Wochen in Folge von Auflö-
sung durch interzelluläre Flüssigkeiten sowie durch Makrophagen und Osteoklasten vollständig 
degradiert bzw. resorbiert wird [157, 158]. Ostim® ist ein vollsynthetisches, nanokristallines, 
phasenreines HA mit mittleren Kristallitgrößen von 20 x 80 nm (Durchmesser x Länge). Ostim® 
liegt in Form einer wässrigen Paste mit einem Ostim®-Anteil von 35 Ma% vor und wird als Kno-
chenersatzmaterial bisher in der Traumatologie, Orthopädie, Mund-Kiefer-Gesichtschirurgie 
sowie in der Zahnheilkunde verwendet [159-164]. Die Vorteile von Ostim® lassen sich nach 
Dingeldein wie folgt zusammenfassen [165]: Ostim® ist nach gegenwärtigem Kenntnisstand als 
sehr gut bioverträglich einzustufen, beschleunigt die Proliferationsrate von knochenbildenden 
Zellen, stimuliert die Knochenheilung und verfügt im Gegensatz zu gesintertem HA, über eine 
deutlich größere Löslichkeit. 
Durch den Einbau von Carbonationen in das Kristallgitter von nano-HA entstehen carbonatsub-
stituierte HA (CHA). Je nach Carbonatgehalt in der Kristallstruktur besitzen CHA im Vergleich 
zu gesintertem sowie nano-HA kleinere Kristallitgrößen, höhere Oberflächen-
Volumenverhältnisse und folglich höhere Löslichkeiten [21, 129, 166]. Durch diese Modifikation 
im strukturellen Aufbau könnte die Resorption von HA in-vivo gezielt beschleunigt werden. Ein 
auf dem Markt verfügbares CHA ist das von der Firma Norian vertriebene Produkt Norian® 
SRS®. Norian® SRS® ist ein in-situ härtender Knochenzement, der aus α-TCP, Calciumcarbonat 
und Monocalciumphosphat-Monohydrat angerührt wird. Nach Mischen der drei Komponenten 
entsteht eine pastöse Masse, die innerhalb von 10 min in die Defektgeometrie verarbeitet wer-
den kann. Nach 12 h sind etwa 85 – 90 % der Substanz in kompaktes, nanoporöses CHA um-
kristallisiert. Das kristalline CHA hat eine Druckfestigkeit von 55 MPa , Zugfestigkeit von 2,1 
MPa und eine Bruchzähigkeit von 0,14 MPa⋅m1/2 [167]. Zahlreiche Studien belegen, dass Nori-
an® SRS® biokompatibel und osteokonduktiv ist. Über einen Zeitraum von 2 Jahren wird das 
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Material bis zu 70 % resorbiert [168]. Typische Anwendungsgebiete von Norian® SRS® sind 
Knochenfrakturen sowie die Auffüllung von knöchernen Defekten im Mund-Kiefer-
Gesichtsbereich [169-171]. 
2.2.3.3 Kompositmaterialien 
Mit dem Ziel lastragende Knochenersatzwerkstoffe zu erhalten, wurden zahlreiche Komposit-
materialien basierend auf biokompatiblen Polymeren und Calciumphosphaten sowie faserver-
stärkte Hydroxylapatitkeramiken hergestellt [172-177]. Kompositmaterialien bieten den Vorteil, 
dass deren mechanische Eigenschaften durch gezielte Einstellung ihrer Zusammensetzung auf 
die gegebenen Gewebeeigenschaften angepasst werden können und die Gefahr des stress 
shielding minimiert werden kann. Durch geeignete Formgebungstechniken können geometrisch 
variable, kompakte oder poröse Komposite mit verbesserten mechanischen Eigenschaften her-
gestellt werden [178, 179]. Es konnte gezeigt werden, dass durch Zusatz von anorganischen 
Füllmaterialien zu Polymermatrizen die mechanischen Eigenschaften von porösen Kompositen 
mit zunehmendem anorganischen Anteil ansteigen, die Porositäten jedoch sinken [174, 180]. 
Die Kompositmaterialien sind dabei biokompatibel, osteokonduktiv und werden gut in die umlie-
gende Knochenmatrix integriert. In klinischen Studien konnte die vollständige Resorption eines 
Kollagen-CHA-Komposits innerhalb von 6 Wochen unter In-vivo-Bedingungen nachgewiesen 
werden [181]. Ein auf dem Markt verfügbares kompaktes Kompositmaterial ist HAPEXTM, ein 
nicht resorbierbares, Hydroxylapatit verstärktes Polyethylen [173].  
 
2.2.4 Herstellungsverfahren von organisch/anorganischen-Kompositmaterialien 
In der Literatur sind eine Reihe von Verfahren zur Herstellung von Kompositmaterialien für 
das Tissue Engineering beschrieben. Die dazugehörigen wichtigsten Methoden sind:  
 
• Faserverkleben (fiber bonding) [182, 183],  
• Gießverfahren von Lösungen (solvent casting) [184],  
• Auslaugverfahren (particulate leaching) [108, 185],  
• Gießverfahren von Schmelzen ohne/mit Verdichtung (melt molding, bzw. isosta-
tic pressure molding) [186-188]  
• Schäumungsverfahren ohne/mit erhöhtem Druck (gas foaming/high pressure 
processing-techniques) [189, 190],  
• Lyophilisierung (freeze drying) [191],  
• Rapid Prototyping-Verfahren (solid free form fabrication-techniques (SFF)) [192, 
193],  
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• Fused Deposition Modeling [194],  
• selektives Lasersintern (selective laser sintering (SLS)) [195, 196]) und  
• Kombinationen der Verfahren (z.B. gas foaming/particulate leaching [197]).  
 
Für die Herstellung von Kompositmaterialien haben sich vor allem folgende, kurz beschriebene 
Verfahren, als besonders geeignet herauskristallisiert. 
 
2.2.4.1 Herstellungsverfahren für kompakte Kompositmaterialien 
Gießen von Polymerlösungen  
Das Prinzip des so genannten solvent casting basiert auf dem Abformen eines gelösten Po-
lymers in einer vorgefertigten dreidimensionalen Form [198]. Nach vollständigem Verdampfen 
des Lösungsmittels bleibt ein Negativabdruck der Gussform zurück. Durch Beimischen einer 
keramischen Phase, können mit dieser Methode schnell und einfach Komposite hergestellt 
werden. Neben der einfachen Ablauffolge ohne Verwendung spezieller gerätetechnischer Aus-
stattung stehen dem Verfahren aber mehrere Nachteile gegenüber. Zum einen können mit die-
ser Methode nur einfache, kompakte geometrische Formen (zumeist Scheiben, Würfel) gefertigt 
werden, zum anderen besteht die Gefahr, dass Lösungsmittel im Polymer zurückbleibt und in-
vivo eventuelle toxische Reaktionen hervorruft. 
 
Gießen von Polymerschmelzen 
Kompakte, einphasige bzw. kompositische Trägermaterialien können aus Polymerschmel-
zen mit Extrudern sowie mit Presswerkzeugen hergestellt werden, auch die Kombination beider 
Verfahren ist beschrieben [127, 199-203]. Durch die starke Verdichtung beim Verpressen bzw. 
Extrudieren der Materialien werden hohe mechanischen Festigkeiten bei minimalen Porositäten 
erreicht [173, 175, 204]. Auch mit diesem Verfahren sind nur einfache, geometrische Formen 
herstellbar. Spezielle Presswerkzeuge und Extruder sind notwendig, um spezifische Geomet-
rien realisieren zu können, wodurch diese Verfahren sehr kostenintensiv werden. 
 
2.2.4.2 Herstellungsverfahren für poröse Kompositmaterialien 
Auslaugverfahren  
Poröse Polymer- bzw. Kompositmaterialien können durch Beimischen eines löslichen Po-
renbildners (Porogen) zum Kompositgemisch hergestellt werden [108]. Die Methode wurde in 
den 90er Jahren von Mikos et al. entwickelt und ist als particulate leaching bekannt [108]. Der 
Verfahrensablauf ist in Abb. 6 dargestellt. Die verwendeten Porogene sollten in einem Lö-
sungsmittel (LM) löslich sein, in dem sich das Polymer nicht löslich ist. Häufig werden wasser-
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lösliche Substanzen wie Saccharose, Natriumchlorid, Ammoniumcarbonat und Natriumhydro-
gencarbonat als Porogene verwendet, je nach gegebenen Anforderungen an Mikro- bzw. Mak-
roporosität. Der Polymerlösung werden die Porogenpartikel und die Keramikpartikel zugesetzt, 
homogenisiert und in die gewünschte Geometrie verarbeitet. Nach Abdampfen des Lösungsmit-
tels wird der Scaffold in Wasser gewaschen, um das Porogen zu entfernen. Je nach Gewichts-
anteil des Porogens können Porositäten über 90 % realisiert werden [205]. Im Vergleich zum 
spongiösen Knochen sind die erhaltenen mechanischen Festigkeiten, aufgrund der hohen Po-
rosität, zumeist gering (Tabelle 2). Um eine hohe Porosität zu erzielen ist es notwendig, dass 
sich alle Porogenpartikel untereinander berühren. Bei unzureichender Berührung der Porogen-
partikel ist es möglich, dass nicht der gesamte Porogenanteil für Wasser zugänglich ist und 
Porogenpartikel im Komposit zurückbleiben. Eine interkonnektierende Porenstruktur wird daher 
nur für kleine Scaffoldabmessungen bis maximal 3 mm Dicke ausgebildet [206]. In der Arbeit 
von Vogt et al. konnte durch ein optimiertes Herstellungsverfahren die Zugänglichkeit der Poro-
genpartikel wesentlich verbessert werden [207]. Vogt et al. benetzten Saccharosepartikel mit 
einer gesättigten Saccharoselösung und formten die Masse unter Verwendung von Negativfor-
men in zylindrische Körper ab. Im Folgenden wurde die Masse verdichtet und getrocknet. Nach 
dem Trocknen wurden die Saccharosepartikel mit einem vernetzbaren Makro-
mer/Calciumcarbonat-Gemisch infiltriert und das Makromer anschließend bei 100 °C ausgehär-
tet. Nach der Polymerisation wurden die Oberflächen der hergestellten Komposite angeschliffen 
und die Saccharosepartikel in Wasser ausgelaugt. Vogt et al. konnten mit diesen Verfahren 
interkonnektierende Kompositformkörper der Abmessungen 10 x 5 mm (Durchmesser x Höhe) 
mit Porositäten bis zu 86 % herstellen [207].  
 
 
Abb. 6: Schrittweiser Ablauf zur Herstellung eines porösen Scaffolds im particulate leaching-
Verfahren: nach [99] 
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Problematisch gestaltet sich die Herstellung poröser Polymer/Keramik-Komposite, da im Lea-
ching-Schritt die keramische Phase, aufgrund ungenügender Haftung am Polymer, freigesetzt 
werden kann. Der Einsatz von geeigneten Haftvermittlern (Primer) könnte die Haftung zwischen 
Keramik und Polymer optimieren und derartige Freisetzungen minimieren. 
Tadic et al. kombinierten das particulate leaching mit isostatischem Pressen. Sie verpressten 
ein Gemisch aus Natriumchlorid, CHA und Polyvinylalkohol bei 4000 bar und 25 °C. Nach Her-
auslösen des Natriumchlorids wurden interkonnektierende poröse Apatitkeramiken mit Porositä-
ten bis zu 47 % erhalten. Durch Variation des Natriumchloridanteils sind nach Tadic et al. so-
wohl die Porositäten als auch die mechanischen Eigenschaften einstellbar [188]. 
 
microsphere sintering 
In diesem Verfahren wird ein Polymer in einem organischen Lösungsmittel gelöst und eine 
definierte Menge Keramikpulver zur Lösung zugegeben. Nach Homogenisierung wird die Dis-
persion tropfenweise in ein Koagulationsbad gegeben, in dem das Polymer unlöslich ist und 
ausfällt. Dadurch bilden sich kleine Polymer/Keramik-Kugeln. Die Kugeln werden getrocknet 
und anschließend in Negativformen durch Schüttung verdichtet. Bei Erhöhung der Temperatur 
erweichen die Kugeln oberflächlich und verkleben untereinander, so dass ein poröser Scaffold 
entsteht. Lu et al. [208] stellten mit diesen Verfahren Polylactid-co-glycolid/Bioglass®-Komposite 
mit 40 % Porosität (90 µm mittlerer Porendurchmesser) und dem spongiösen Knochen ver-
gleichbaren mechanischen Eigenschaften her. In-vitro-Versuche zeigten, dass der pH- Wert 
infolge der Degradation des Polymers nicht unterhalb des physiologischen Bereiches sank, da 
das Bioglass® die sauren Abbauprodukte des Polymers pufferte. Ein wesentlicher Nachteil des 
Verfahrens ist, dass die Keramik- bzw. Bioglasspartikel teilweise komplett mit Polymer bedeckt 
sind und somit eine anfängliche Erhöhung der Acidität möglich erscheint. Malafaya et al. [209] 
konnten dieses Verfahren zur Herstellung poröser Chitosan/HA-Komposite nutzen. Sie erhielten 
Porositäten um 30 % mit Porendurchmessern zwischen 100 – 400 µm bei 20 Ma% HA-Anteil.  
 
Rapid Prototyping-Verfahren 
Rapid Prototyping-Verfahren (solid free form fabrication techniques) sind computergestützte 
Fertigungsverfahren, die detaillierte Strukturen mit spezifischer Porosität fertigen können [210]. 
Als meist verwendete Methoden haben sich das 3D-Printing [211] stereolithographische Verfah-
ren (SL) [212] und das selektive Lasersintern (SLS) [213] etabliert. Das Prinzip der Verfahren ist 
in jedem Falle ähnlich. Die gewünschte Geometrie wird aus der Übereinanderschichtung von 
2D Schichten (Layern) angefertigt. Im Falle des 3D-Printings wird in einer Form ein flächiges 
Pulverbett vorgelegt. Ein Druckkopf, in dem sich ein Binder befindet, wird gezielt in x-y-Richtung 
über das Pulverbett geführt und die Binderlösung auf das Pulver Layer gesprüht. Nach Aushär-
tung des Pulvers wird das Pulverbett in z-Richtung abgesenkt und eine neue Pulverschicht über 
den bestehenden fertigen Layer gelegt. Anschließend erfolgt die Härtung der neuen Pulver-
2   Allgemeiner Teil 
 
 21 
schicht mit dem Binder. Pulver, das nicht mit Binder besprüht und somit nicht gehärtet wurde, 
kann durch Druckluft ausgetrieben werden und die gewünschte 3-dimensionale Geometrie 
bleibt zurück. Beim SL- und SLS-Verfahren wird nicht mit einer Binderlösung sondern durch 
UV- bzw. Laserlicht ausgehärtet. Es sind sowohl Keramiken [213], Polymere [214] als auch 
Metalle [215] mit SFF-Verfahren verarbeitbar. In neusten Arbeiten werden auch die Herstellun-
gen von Keramik- [216] und Polymer/Keramik-Kompositen im 3D-Printing-Verfahren beschrie-
ben [217]. Xiong et al. konnten poröse PLLA/ß-TCP Komposite aus einem Schlicker, der 15 
Ma% PLLA, 15 Ma% ß-TCP und 70 Ma% Lösungsmittel enthielt, bei 0 °C herstellen [217]. Das 
Arbeiten bei 0 °C war notwendig um ein Zerfließen des gedruckten Layers zu verhindern. Lee et 
al. stellten mittels 3D-Printing Wax-Negative mit definierter Porosität her und infiltrierten die 
Negative mit Poly(propylenfumarat) (PPF). Nach der Vernetzung des PPF konnte das Wax 
herausgelöst werden und ein Scaffold mit definierter Porosität wurde erhalten [218]. Typische 
Schichtdicken (Layerdicken) für das 3D-Printing hängen wesentlich von der Korngröße des 
verwendeten Materials ab und liegen zwischen 150 – 2000 µm [212, 217]. Je geringer die 
Korngröße des Materials ist, um so feinere, detaillierte Strukturen können realisiert werden. Die 
Detailgenauigkeit der herzustellenden Geometrie hängt neben der Korngröße weiterhin von der 
Streuung des Druckkopfes bzw. der UV- und Lasereinheit ab. Unter Verwendung von Compu-
tertomographie- sowie Magnetresonanztomographiedaten des Patienten können mit SFF-
Verfahren passgenaue, patientenspezifische Implantate unterschiedlichster Größe und Form 
gefertigt werden [219-221]. Ein limitierender Faktor der SSF-Verfahren ist die Notwendigkeit 
von speziellem Equipment und deren schichtweiser Aufbau der gewünschten Geometrie, wo-
durch diese Verfahren sehr kostenintensiv und zeitaufwendig sind.  
 
schäumbare, selbsthärtende Kompositmaterialien 
In der Literatur sind Arbeiten beschrieben, bei denen poröse Kompositmaterialien durch 
Freisetzung von Kohlendioxid hergestellt werden können. Han et al. beschrieben ein Verfahren, 
in dem Polylactone in Chloroform gelöst wurden und ein Gemisch aus Zitronensäure und Natri-
umcarbonat zur Lösung zugegeben wurde [222]. Nach Homogenisierung wurde das Gemisch in 
vordefinierte Geometrien ausgegossen und 30 min stehen gelassen, so dass das Chloroform 
zum Teil abdampfen konnte. Unter Ultraschallbehandlung wurde das Gemisch in eine Etha-
nol/Wasser-Lösung (Volumengemisch 50/50) gegeben, wobei die Freisetzung von Kohlendi-
oxid, durch die Umsetzung des Natriumcarbonats mit Zitronensäure, begann. Die Kohlendioxid-
freisetzung verlief über 20 h, danach wurde das Komposit 20 h lyophilisiert um Restspuren von 
Chloroform zu entfernen. Mit diesem Verfahren ist keine In-situ-Applikation möglich. Ein selbst-
schäumendes, polymerisierbares Gemisch wurde 2003 von Wise et al patentiert [223]. In die-
sem Verfahren wurde ein Zweikomponenten-System entwickelt, dass als pastöse Masse inner-
halb von 90 s in beliebige Geometrien verarbeitet werden kann. Komponente I bestand aus 
47,2 Ma% PPF bzw. einem PPF-Copolymer, 13,7 Ma% HA, 2,1 Ma% Natriumhydrogencarbo-
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nat, 1,7 Ma% Zitronensäure und 2,1 Ma% Dibenzoylperoxid (DBPO). In Komponente II waren 
15,2 Ma% Vinylpyrrolidon (VP), 0,03 Ma% Dimethyl-p-toluidin (DMPT) und 18 Ma% Wasser 
enthalten. Beim Vermischen wurde die Quervernetzung des PPF mit VP durch den Zerfall des 
DBPO induziert. Gleichzeitig begann die Freisetzung von Kohlendioxid durch die Reaktion von 
Zitronensäure und Natriumhydrogencarbonat [224]. Infolge der Gasfreisetzung nahm das Kom-
posit bis zu 25 % an Volumen zu, wobei Poren zwischen 100 und 3000 µm entstanden [225]. 
Nach Wise et al. kann durch Variation des Molverhältnisses von Zitronensäure und Natrium-
hydrogencarbonat eine bis zu 200 %ige Volumenzunahme erreicht werden. Wise et al. gaben 
an, dass durch die Verwendung von hochmolekularen PPF (Mw ca. 5000) poröse Komposite mit 
hohen Vernetzungsdichten erhalten werden, so dass die mechanischen Kennwerte der Kompo-
site im Bereich des spongiösen Knochens liegen [223]. Da PPF ein monofunktionelles Polymer 
ist, entsteht bei der Polymerisation in Gegenwart von VP kein hochvernetztes PPF-Netzwerk 
sondern durch VP verknüpfte PPF-Ketten. In Folge dessen sind die PPF-Ketten unter Belas-
tung gegeneinander verschiebbar und mechanisch gering belastbar [226]. In-vivo-Studien zeig-
ten, dass nach 3 Wochen postoperativ die mechanischen Eigenschaften von PPF-Kompositen 
dramatisch sanken, ohne dass das Material degradierte [227]. Vielmehr konnte eine Quellung 
des Materials infolge Wasseraufnahme von bis zu 30 % beobachtet werden [228]. Die mecha-
nischen Eigenschaften von Kompositen aus PPF und dessen Copolymeren limitieren den Ein-
satz daher auf nicht-belastende Implantationsorte. Zahlreiche In-vivo-Studien zeigten die erfolg-
reiche Anwendung von selbstschäumenden PPF-Kompositen bei paradontalen Läsionen, Kie-
fer- und Schädeldefekten sowie als Knochenfüllmaterial. Obwohl bei subkutaner Implantation in 
Ratten bis zu 12 Wochen postoperativ Entzündungsreaktionen des direkt angrenzenden Gewe-
bes nachgewiesen wurden, ist das PPF-Kompositmaterial ausgezeichnet bioverträglich, besitzt 
eine hohe Osteokonduktivität und dem spongiösem Knochen vergleichbare mechanische Ei-
genschaften [223, 227]. Des Weiteren kann es bei der Degradation des Materials zu Absenkun-
gen des pH-Werts bis auf pH= 2 kommen [229]. Diese stark sauren Bedingungen autokatalysie-
ren den Degradationsprozess des PPF-Netzwerkes und können zusätzlich inflammatorische 
Reaktionen hervorrufen [227]. Von besonderer Wichtigkeit ist das eingesetzte Molverhältnis von 
PPF und dem verwendeten Vernetzer (z.B. VP, Methylmethacrylat (MMA), PPF-diacrylate). Die 
eingesetzten Mengen müssen aufeinander abgestimmt werden, da es ansonsten zur unvoll-
ständigen Polymerisation des PPF kommen kann [230]. Zurückbleibende PPF- und Vernetzer-
monomere beeinflussen maßgeblich die Cyto- bzw. Biokompatibilität des Materials und können 
zeit- und dosisabhängige cytotoxische Wirkungen hervorrufen [231]. Die Verwendung von VP 
und MMA als Quervernetzer erweist sich als ungeeignet, da es sich um nichtresorbierbare Sub-
stanzen handelt. Weiterhin ist das Monomer VP toxisch und steht in Verdacht kanzerogen zu 
wirken. 
Das von Wise et al. entwickelte, selbsthärtende Kompositgemisch kann in-situ verarbeitet wer-
den, so dass das passgenaue Auffüllen vorhandener Defektgeometrien möglich erscheint. 




3 Problemstellung und Zielsetzung 
Für die Behandlung von Knochendefekten unterschiedlicher Defektgeometrien besteht ein 
zunehmender Bedarf an geeigneten in-situ aushärtbaren Knochenersatzmaterialien, die nach 
Auffüllung des Defektes formstabil, biokompatibel, mechanisch hinreichend belastbar und bio-
degradierbar sind. Das Literaturstudium zeigt, dass gegenwärtig keine Produkte verfügbar sind, 
die jede der genannten Eigenschaften erfüllen. Ein möglicher Ansatz ist die Bereitstellung von 
pastösen, calciumphosphat-basierenden Knochenersatzmaterialien. Durch dessen Verarbei-
tung ist eine defektspezifische Auffüllung möglich, jedoch ist das Anwendungsfeld der calcium-
phosphat-basierenden Knochenersatzmaterialien aufgrund ihrer mechanischen Eigenschaften 
auf belastungsfreie Regionen beschränkt.  
Basierend auf einem hydrolytisch degradierbaren Makromer und nanokristallinen Apatiten sol-
len in-situ aushärtbare Kompositmaterialien entwickelt werden, deren physiko-chemische Ei-
genschaften auf die gegebenen Defektanforderungen angepasst werden können. Die Entwick-
lung umfasst im ersten Schritt die Ausarbeitung einer geeigneten Synthesevorschrift zur Her-
stellung von nanokristallinen Apatiten und deren Charakterisierung mit ausgewählten Untersu-
chungsmethoden. Im Folgenden sollen selbsthärtende Makromer/Apatit-Gemische entwickelt 
und mit geeigneten Verfahren zu kompakten und porösen Kompositmaterialien verarbeitet wer-
den. An den entwickelten Gemischformulierungen werden umfassende Untersuchungen bezüg-
lich ihrer Verarbeitungseigenschaften, der gezielten Einstellung mechanischer Eigenschaften, 
das Einbringen interkonnektierender Porenstrukturen und ihrer Cytokompatibilität durchgeführt.  
 
 




4.1 Struktur- und Phasenanalyse 
4.1.1 Röntgendiffraktometrie 
Für die Phasenanalyse stand ein D 5000 Röntgendiffraktometer (Siemens, Deutschland) zur 
Verfügung. Die hergestellten Apatite wurden im Korngrößenbereich 80 - 100 µm im Aluminium-
probenträger in konventioneller Bragg-Brentano-Geometrie vermessen. Der Messbereich um-
fasste 8 - 60 ° 2Theta (2Θ) mit einer Schrittweite von 0,01 ° pro 3 s. Zur Bestimmung der Gitter-
konstanten und kristallinen Anteile wurden die Apatite zwischen 10 - 60 ° 2Θ, 0,01 ° pro 12 s 
gemessen. Die Berechnung der Gitterkonstanten erfolgte durch Strukturverfeinerung nach dem 
Rietveld-Verfahren mit der Software GSAS [232-234]. Bei diesem Verfahren wird das Röntgen-
beugungs-Diffraktogramm (XRD-Diffraktogramm) einer kristallinen Substanz als mathematische 
Funktion des Beugungswinkels angesehen, die von strukturellen (Atomanordnung im Kristallgit-
ter) sowie instrumentellen Parametern abhängig ist. Ausgehend von Referenzdaten des Kris-
tallaufbaus werden diese strukturellen und gerätespezifischen Parameter dem gemessenen 
Kurvenverlauf der Probe schrittweise angefittet. Diese Verfeinerungsschritte werden so oft wie-
derholt, bis zwischen berechnetem und gemessenem Diffraktogramm Deckungsgleichheit be-
steht. In der Praxis tritt dieser Fall kaum ein, so dass die Güte des Fits anhand der Gütefaktoren 
Rwp, GOF und DWD beurteilt wird [232, 235]. 
Als Startparameter für die kristallographische Raumgruppe, Gitterkonstanten, Atompositionen, 
Besetzungsfaktoren und isotropen Temperaturfaktoren für HA wurden Referenzdaten aus der 
Literatur übernommen [236]. Die Struktur wurde mit einer Pseudo-Voigt II Funktion und der 
Background mit einem Chebyschev Polynom 12ter Ordnung angefittet. Nach der Strukturverfei-
nerung konnten die durchschnittlichen Kristallitabmessungen entlang der kristallographischen a 
(pa) und c-Achse (pc) aus den Softwareparametern „Lx“ und „ptec“ sowie die Gitterspannung (s) 
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Die Quantifizierung der Phasenzusammensetzung der hergestellten Apatite erfolgte mit der 
Methode des internen Standards durch Beimischen von ca. 20 Ma% Aluminiumoxid (Korund, α-
Al2O3) zur Probe [237, 238]. Vom Probengemisch wurde ein Röntgendiffraktogramm aufge-
zeichnet und daraus die kristallinen sowie röntgenamorphen Anteile mit der Software GSAS 
berechnet. Die Software berechnet nach der Vorgabe der Strukturdaten der bekannten, enthal-
tenen Phasen (HA, Al2O3) in der Probe deren Phasenanteile WF („weight fractions“). Nach Glei-
chung 4 kann aus den ermittelten Phasenanteilen und der bekannten Einwaage von Al2O3 der 
kristalline Anteil vom Apatit berechnet werden. Mit Gleichung 5 kann der röntgenamorphe Anteil 
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4.1.2 Fourier-Transformations-Infrarot-Spektroskopie 
Fourier-Transformations-Infrarot-Spektroskopie (FTIR) wurde mit einem FTS 175 FTIR-
Spektrometer (Bio-Rad, USA) in der KBr-Technik durchgeführt. Die Apatite wurden zerkleinert 
und ca. 1 mg Probe mit 200 mg Kaliumbromid 2 min bei 10 t verpresst. Die Spektrenaufzeich-
nung erfolgte zwischen 400 und 4000 cm-1 bei Raumtemperatur. 
 
4.2 Elementaranalytische Verfahren 
Die Masseprozentgehalte der Elemente Calcium und Phosphor wurden mittels ICP-OES (in-
ductively coupled plasma optical emission spectrometry) bestimmt. Probeneinwaagen von ca. 
20 mg wurden in konzentrierter Salpetersäure rückstandsfrei gelöst und mit bidestilliertem Was-
ser auf 50 ml im Maßkolben verdünnt. Anschließend wurde der Gehalt jedes Elements durch 
Doppelbestimmung an dem ICP-OES Gerät Spectroflame (Spectro, Deutschland) ermittelt. Die 
Carbonatgehalte des synthetisierten CHA wurden nach der Conway-Methode quantifiziert [239]. 
Zwischen 10 und 20 mg des CHA wurden in einen 1,5 ml EPI-Tube eingewogen. Eine 20 ml 
Glasflasche (ND24, Fisherbrand, Deutschland) wurde mit 5 ml 0,03 M Bariumhydroxidlösung 
gefüllt, der EPI mit der Probe in die Glasflasche gestellt und diese mit einem Silikon-
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Septumdeckel (Fisherbrand, Deutschland) luftdicht verschlossen. Mit einer Spritze (Kanülen-
durchmesser 0,6 mm) wurden ca. 0,5 ml 10 %ige Salzsäure durch das Septum in den EPI inji-
ziert. Durch die Reaktion der Salzsäure mit dem im Apatit enthaltenem Carbonat entweicht Koh-
lendioxid, das in der Bariumhydroxidlösung zu Bariumcarbonat ausfällt. Nach 14 Stunden wur-
den 5 Proben à 0,5 ml der verbliebenen Bariumhydroxidlösung in Erlenmeyerkolben überführt 
und mit 5 mM Salzsäure (Fisher Chemicals, Großbritannien) und Phenolphthalein als Indikator 
neutral titriert. Der Farbumschlag erfolgte von violett nach farblos und sollte mindestens eine 
Minute stabil bleiben. Aus dem Verbrauch der benötigten Salzsäure wurde der Carbonatgehalt 
in den CHA-Proben berechnet. Je CHA-Probe wurden zwei verschiedene Einwaagen analy-
siert, so dass insgesamt 10 Einzelanalysen pro Probe durchgeführt wurden. Aus den ermittelten 
Werten wurde der Mittelwert gebildet und die Standardabweichung berechnet. Als Referenzwert 
wurde der Carbonatgehalt von Kaliumcarbonat (Riedel de Haen, Deutschland) bestimmt.  
 
4.3 Gelpermeationschromatographie 
Mittels Gelpermeationschromatographie wurden die molaren Massen bzw. molaren Masse-
verteilungen der synthetisierten Makromere analysiert. 100 µl Probenvolumen wurden im Eluat 
Chloroform gelöst, welches mit einem Fluss von 1 ml/min durch den Säulenofen (Jasco, Japan) 
transportiert wurde. Die Temperatur des Säulenofens betrug 25 °C. Zur Detektion wurden ein 
UV-VIS-Detektor UV-970 (Jasco, Japan) (Detektionswellenlänge 260 nm) sowie ein Brechungs-
index-Detektor RID-6A (Jasco, Japan) verwendet. Die molare Masse wurde gegen Polystyrol 
als Standard registriert.  
 
4.4 Partikelgrößenverteilung  
Die Partikelgrößenverteilungen, der durch Siebung fraktionierten Apatite, wurden mit einem 
Mastersizer 2000E (Malvern, Deutschland) nach Suspendierung in Isopropanol bestimmt. Die 
Gerätesoftware berechnet den d50 Wert mit einer Genauigkeit von ± 1 %.  
 
4.5 Mikroskopische Verfahren 
Zur detaillierten Betrachtung der Apatitkristallite wurden die Proben mit einem Transmissi-
onselektronenmikroskop (TEM) Jem 3010 (Jeol, Japan) untersucht. Die Probe wurde in Ethanol 
suspendiert und 1 min mit Ultraschall behandelt. Danach wurden 10 µl der Suspension auf ei-
nen Probenträger (kohlenstoffbeschichtetes Kupfernetz) getropft. Nach Abdampfen des Etha-
nols wurde der Probenträger in die Probenkammer eingeschleust und die Probe untersucht.  
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Untersuchungen zur mikroskopischen Morphologie von Ober- und Bruchflächen von Kom-
positen nach mechanischer Belastung sowie der Kompositzusammensetzungen wurden mit 
einem Rasterelektronenmikroskop (REM) Supra 55VP (Carl Zeiss MicroImaging, Deutschland) 
durchgeführt. Für die rasterelektronenmikroskopischen Untersuchungen wurden die Probekör-
per mit Gold bedampft.  
 
4.6 Bestimmung von Dichte, spezifischer Oberfläche, Oberflächenenergie 
und Calciumfreisetzung 
Die Reindichte wurde mit einem Heliumpyknometer AccuPyc 1330 (Mircromeritics, Deutsch-
land) bestimmt. Zwischen zwei und drei Gramm der Probe (Partikelgrößenbereich 80 - 100 µm) 
wurden in eine 12 cm³ Probenkammer eingewogen, so dass die Probenkammer mindestens zu 
Zweidrittel mit Probensubstanz gefüllt war. Der Messvorgang erfolgte vollautomatisch bei 
Raumtemperatur. Pro Probe wurden fünf Messungen durchgeführt und aus den erhaltenen 
Einzelmessungen der Mittelwerte und die Standardabweichungen berechnet.  
 
Die spezifischen Oberflächen (SOF) der Apatitpulver wurden nach der Methode von Bru-
nauer-Emmet-Teller (BET), mit dem Gerät Nova 2000 (Quantachrome, Deutschland) bestimmt 
[240, 241]. Die Proben wurden vor der Messung 4 Stunden bei 250 °C entgast und anschlie-
ßend die spezifische Oberfläche unter Stickstoff gemessen.  
 
Die polaren und dispersiven Anteile der Oberflächenenergie von synthetisiertem Makromer 
sowie gesintertem HA wurden mit einem Kontaktwinkelmessgerät Contact Angle System OCA 
15 plus (Dataphysics, Deutschland) nach der Owens-Wendt-Kaelble-Methode mit 3 Testflüssig-
keiten, deren polare und dispersiven Energieanteile bekannt sind, bestimmt [242, 243]. Dazu 
wurden im Makromer 4 Ma% DBPO rückstandsfrei gelöst, das Makromer auf einem Objektträ-
ger ausgegossen und thermisch bei 110 °C polymersiert. Synthetisiertes nano-HA wurde zu 
Tabletten verpresst und anschließend 2 h bei 1200 °C im Hochtemperaturofen Nabertherm mit 
Eurotherm Programmer 903P, 904P (Nabertherm, Deutschland) gesintert. Die Bestimmung der 
Oberflächenenergie der synthetisierten nano-HA und nano-CHA Pulver wurde mit einem Tensi-
ometer DCAT21 (Dataphysics, Deutschland) unter Verwendung von drei Testflüssigkeiten 
durchgeführt.  
 
Das Lösungsverhalten der Apatite wurde in 100 mM Essigsäure/Acetatpufferlösung pH= 5 
untersucht und komplexometrisch quantifiziert. Je 3 x 200 mg eines Apatits wurde in 3 Erlen-
meyerkolben in je 50 ml Pufferlösung suspendiert und nach festgelegten Zeitpunkten 500 µl 
Probe entnommen. Je 5 µl der entnommenen Probe wurden in eine transparente 96-Well-Platte 
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überführt (Greiner, Deutschland) und 200 µl Quantifizierungsreagenz (QuantiChrom™ Calcium 
Assay Kit, BioAssay Systems, USA) zugesetzt. Das Reagenz bildet einen, für in Lösung befind-
liche Calciumionen, selektiven Farbkomplex, dessen Intensität von der Calciumkonzentration 
abhängig ist. Nach 3 min Inkubationszeit wurde die Extinktion des Farbkomplexes bei 592 nm 
mit einem GENios Pro Reader (Tecan, Deutschland) ermittelt und die Calciumkonzentration 
nach dem Lambert-Beer’schen-Gesetz aus einer Standardkurve berechnet.  
 
4.7 Thermogravimetrische Bestimmung der Kompositzusammensetzung  
Die Stabilität und das Zersetzungsprofil des synthetisierten Makromers und der Komposit-
materialien in Abhängigkeit von der Temperatur wurden mit dem thermograviemetrischen Ana-
lyse-Verfahren (TGA) und durch Pyrolyse im Hochtemperaturofen untersucht. Es wurden beide 
Methoden verwendet, da mit der zur Verfügung stehenden Mikrothermowaage nur geringe Pro-
benmassen analysiert werden konnten und die Probenmenge unter Umständen nicht repräsen-
tativ für die gesamte Probe ist. Mit Hilfe des Hochtemperaturofens ist es möglich, vollständig 
hergestellte Komposite zu zersetzen. Für die TGA wurden ca. 80 mg Probenmasse in Korund-
tiegel eingewogen und mit der Thermo-Mikrowaage STA 449C (Netzsch, Deutschland) mit einer 
Aufheizrate von 20 °C/min auf 400 °C erhitzt. Bei 400 °C wurde die Temperatur 6 h gehalten, 
um eine vollständige Zersetzung des Polymers zu gewährleisten. Die Zusammensetzungen 
kompakter Komposite wurden zusätzlich nach Temperaturbehandlung im Hochtemperaturofen 
(Nabertherm, Deutschland) gravimetrisch erfasst. Zuvor wurden Korundtiegel bei 1000 °C 2 h 
ausgeglüht und nach Abkühlung deren Leermasse bestimmt. In die Tiegel wurden die Proben 
überführt und die Tiegelmassen (mit Probe) erneut bestimmt. Nach 8 Stunden Wärmebehand-
lung bei 400 °C (Aufheizrate 300 °C/h) wurden die Tiegelmassen erneut bestimmt und die Mas-
severluste nach Gleichung 6 berechnet. Die Masseverluste entsprechen den ausgebrannten 










4.8 Calciumnachweis an Bruchflächen von Kompositen 
Calciumionen an Bruchflächen von hergestellten Kompositen wurden durch Anfärbung mit 
ethanolischer Trypanblaulösung qualitativ nachgewiesen [174]. Trypanblau ist ein hydrophiler 
Farbstoff, der frei zugängliche, nicht vom Polymer umschlossene, Calciumionen komplexiert. 
Die Probekörper wurden mit der Lösung angefärbt und nach 2 min Inkubationszeit in Ethanol 
resuspendiert, um nicht gebundenes Trypanblau auszuwaschen. Der Calciumgehalt wurde 
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zusätzlich mit einem XPS-Spektrometer Theta Probe (Thermo VG Scientific, USA) quantifiziert. 
Die Probenflächen wurden unter einer Spotgröße von 400 µm (100 W Leistung) mit einer Alu-
minium kα-Strahlung angeregt. Drei Spots auf den Bruchflächen poröser Komposite wurden auf 
ihre Natrium- und Calciumgehalte untersucht. Die Standardabweichungen wurden aus einer 
Monte-Carlo-Simulation berechnet.  
 
4.9 Porositätsbestimmung 
Die Porositäten poröser Kompositmaterialien wurde gravimetrisch unter Berücksichtigung 
der Dichte der Komposite bestimmt. Die Abmessungen der zylindrischen Probekörper wurden 
mit einer Schiebelehre auf 0,05 mm genau bestimmt und daraus das Volumen eines Vollzylin-
ders berechnet. Nachfolgend wurden die Probekörper gewogen und anschließend mit einem 
Mörser zerkleinert. Die Reindichte des zerkleinerten Materials wurde mit einem AccuPyc 1330 
Heliumpyknometer (Mircromeritics, Deutschland) gemäß Kapitel 4.6 bestimmt. Die Porosität der 
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4.10 Mechanische Eigenschaften 
Die Druckfestigkeiten und E-Module hergestellter Kompositmaterialien (zylindrische Probe-
körper, 10 x 10 mm, Durchmesser x Höhe) wurden im Druckversuch mit einer Zug-
Prüfmaschine 4467 (Instron, Deutschland) bestimmt. Die Messungen wurden mit einem Vor-
schub von 0,5 mm/min und mit einer 30 kN-Messzelle (kompakte Komposite) bzw. einer 2 kN-
Messzelle (poröse Komposite) bei Raumtemperatur durchgeführt. Die Biegefestigkeiten und 
Biegemodule kompakter Kompositmaterialien wurden im 3-Punkt-Biegeversuch bestimmt. Die 
Messungen erfolgten an einer Zug-Prüfmaschine 4467 (Instron, Deutschland) mit einer 2 kN-
Messzelle und einem Vorschub von 1 mm/min bei Raumtemperatur. Die Probekörper mit den 
Abmessungen 2 x 2 x 25 mm (Breite x Dicke x Länge) wurden bis zum Bruch belastet. 
Die Vickershärte wurde mit einem Makrohärteprüfgerät Dia-Testor 7521 (Wolpert, Deutschland) 
und der Eindruckmodul mit einem Mikrohärteprüfgerät FISHERSCOPE H100c (Helmut Fischer, 
Deutschland) bestimmt. Für die Bestimmung der Vickershärte wurden 3 Eindrücke pro Laststufe 
analysiert. Als Laststufen wurden 9,81, 29,43, 49,05, 98,1, 153,28, 196,2 und 294,3 N verwen-
det. Die entstandenen Palmqvist-Risse auf der Oberfläche der Materialien wurden mit einem 
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Lichtmikroskop vermessen. Aus den ermittelten Risslängen und unter Berücksichtigung des 
bestimmten Eindruckmoduls wurde die Bruchzähigkeit nach Gleichung 8 berechnet [244, 245].  
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Gleichung 8 ist nur für so genannte Palmqvist-Risse, also Risse, die sich an der Oberfläche und 
nicht in das Materialinnere ausbreiten, gültig.  
 
4.11 Kultivierung von Zellen auf Probekörpern in-vitro 
4.11.1 Kultivierung von Osteoblasten und MC3T3-E1-Zellen  
Die Besiedelung der Probekörper mit Osteoblasten bzw. MC3T3-E1-Zellen erfolgte unter 
Verwendung von alpha-Medium mit Nukleosiden (Biochrom F 0915, Deutschland) mit 2 mM 
Glutaminersatz, 10 % fötalem Kälberserum (FCS) sowie 50 U/ml Penicillin und 50 µg/ml Strep-
tomycin. Die porösen Probekörper wurden mit Zelldichten von 100.000 Zellen/cm2, die kompak-
ten mit 25.000 Zellen/cm² beimpft und bei 37 °C und 5 % CO2-Atmosphäre kultiviert. Das 
Nährmedium wurde dreimal wöchentlich erneuert.  
 
4.11.2 Vitalfärbung mit Fluoresceindiacetat und Ethidiumbromid 
Vor Anfärbung der Zellen wurde das Fluoresceindiacetat/Ethidiumbromid-Gemisch 
(FDAc/EtBr) frisch angesetzt. Dafür wurden die FDAc-Stammlösung auf 30 µg/ml und die EtBr-
Stammlösung auf 8 µg/ml in PBS verdünnt. 
Das Nährmedium wurde von den kultivierten Probekörpern abgezogen und die hergestellte 
Färbelösung zugegeben. Das Farbstoffgemisch wurde in Auflicht-Fluoreszenz mit einer UV-
Lampe bei einer Anregungswellenlänge von 450 - 490 nm angeregt und das Emisionsfilter auf 
> 515 nm eingestellt. Das FDAc kann durch die Zellmembran lebender Zellen wandern und wird 
durch aktive Esterasen gespalten, wobei Fluorescein freigesetzt wird. Der Anteil grün fluores-
zierender Zellen zeigt somit den Anteil lebender, FDAc-spaltender Zellen. EtBr kann nur durch 
defekte Zellmembranen in die Zelle wandern und interkaliert zwischen Basen der Zell-DNA, 
wodurch das Anregungsspektrum von Ethidiumbromid verändert wird. Der Anteil gelb-orange 
(bzw. orange-rot) fluoreszierender Zellkerne entspricht dem Anteil geschädigter, EtBr-
aufnehmender Zellen. 




Die Messung der Laktatdehydrogenase-Aktivität (LDH-Aktivität) als Cytotoxizitätsassay er-
fasst die durch geschädigte Zellen in das Nährmedium freigesetzte LDH. Sie erfolgte als kineti-
sche Messung des LDH-katalysierten Umsatzes von Pyruvat und NADH + H+ zu Laktat und 
NAD+ [246]. Dabei wird die Konzentrationsabnahme an NADH durch Extinktionsmessung bei 
340 nm verfolgt. In 96-Well-Platten (Flachboden, transparent, Greiner, Deutschland) wurden 
jeweils in eine Kavität 50 µl Nährmediumsprobe vorgelegt und nach Zugabe von 250 µl Sub-
stratlösung (vorgewärmt auf 28 °C) die Reaktion gestartet. Die Endkonzentrationen im Ansatz 
betrugen 100 mM Natriumphosphatpuffer (pH 7,5), 0,1 mM NADH und 0,3 mM Natriumpyruvat. 
Die Messung der Kinetik erfolgte am Multiwellplatten-Photometer GENios Pro (Tecan, Deutsch-
land) bei 28 °C über 300 s (10 Messzyklen). Die LDH-Aktivität wurde als negativer Anstieg aus 
dem linearen Kurvenbereich bestimmt und als relative Aktivität durch den Absolutwert der Än-
derung der optischen Dichte (OD) pro Minute ausgewiesen. 
 
4.11.4 Bestimmung der auf Probekörpern adsorbierten Gesamtproteinmenge 
Das Nährmedium wurde von den besiedelten Probekörpern abgesaugt und die Probekörper 
anschließend drei mal mit PBS gewaschen. Anschließend wurden die Zellen mit 100 µl Cyto-
Buster Proteinextraktionsreagenz (Lysemittel) (Novagen, Deutschland) 5 min bei Raumtempe-
ratur lysiert. Das Lysemittel wurde mit einer Pipette aufgezogen und nochmalig über den Pro-
bekörper ausgegeben. Dieser Vorgang wurde 10 mal wiederholt. Anschließend wurde der Pro-
bekörper 5 min bei 12000 U/min zentrifugiert, der Überstand abgenommen und 1:100 mit 
Reinstwasser verdünnt. Je 100 µl dieser Proben wurden in drei Wells einer transparenten 96er 
Mikrotiterplatte (Greiner, Deutschland) überführt, jeweils 100 µl Reagenzgemisch des Micro 
BCA™ Protein Assay Kit (Perbio, Deutschland) zugegeben, die Kavitäten mit Folie verschlos-
sen und 1 h bei 60 °C auf einem Thermomixer inkubiert. Nach Abkühlung im Wasserbad wurde 
die Absorption bei 565 nm bei Raumtemperatur mit dem GENios Pro-Reader gemessen (10 
Messzyklen). Enthaltenes Protein in der Probe reduziert Kuper-II-Ionen zu Kupfer-I-Ionen, wel-
che einen violettfarbenen-Farbkomplex mit der BCA-Reagenz bilden. Als Leerwert wurde reines 
Cyto-Buster-Lysereagenz verwendet. Die Proteinkonzentration in µg/ml wurde nach der Mes-
sung der OD an Hand einer mit Rinderserumalbumin aufgenommenen Standardkurve ermittelt. 
 
4.11.5 Alkalische Phosphatase-Aktivität 
Vor Besiedelung der Probekörper mit den Zellen wurden dem alpha-Medium 0,1 µM Dexa-
methason und 10 mM beta-Glycerophosphat zugesetzt. Die weitere Vorgehensweise entsprach 
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der aus Kapitel 4.11.1. Das Nährmedium wurde von den besiedelten Probekörpern abgesaugt 
und die Probekörper drei Mal mit PBS gewaschen. Anschließend wurden die Zellen wie bereits 
beschrieben lysiert. Anschließend wurden die Probekörper 5 min bei 12000 U/min zentrifugiert 
und je 5 µl des Überstandes in drei Wells einer schwarzen 96-Well-Platte (Greiner, Deutsch-
land) überführt. 
Die Messung der alkalischen Phosphataseaktivität (AP-Aktivität) erfolgte mit unterschiedlichen 
Substraten. Die Vorgehensweise ist im Folgenden für jedes Substrat erklärt. 
 
4.11.5.1 AP-Bestimmung mit MUP-Substrat  
Die Bestimmung der AP-Aktivität mit 4-Methylumbelliferylphosphat-Dinatriumsalz (MUP) er-
folgte wie in [247] beschrieben. 
Zu 5 µl Proteinextrakt wurden 200 µl Substratlösung bestehend aus 1 M Diethanolamin/HCl 
Puffer (pH= 9,5), 0,5 mM MgCl2, 0,1 mM 4-Methylumbelliferylphosphat-Dinatriumsalz (Sigma 
Aldrich, Deutschland) gegeben, durchmischt und die Kinetik mit dem GENios Pro Reader bei 
28 °C alle 30 s über 5 min gemessen. Als Negativkontrolle wurde reines Cyto-Buster-
Lysereagenz verwendet. Bei der Messung wird die Phosphatabspaltung vom Substrat MUP, die 
zur Bildung des fluoreszierenden Methylumbelliferon führt, durch Messung der Fluoreszenzin-
tensität erfasst. Als Anregungswellenlänge wurden 360 nm, als Emmisionswellenlänge 465 nm 
am Reader eingestellt. Der relative Aktivitätswert wurde als Anstieg aus dem linearen Teil des 
Reaktionsverlaufs in relativen Einheiten (RFU/min) bestimmt und entspricht der unspezifischen 
alkalischen Phosphataseaktivität. 
 
4.11.5.2 AP-Bestimmung mit CDP-Star 
Die Bestimmung der AP-Aktivität mit CDP-Star erfolgte wie in [248] beschrieben. 
Zu 5 µl Proteinextrakt wurden 100 µl Substratlösung (CDP-Star® Ready-to-Use with Sapphire 
IITM, Applied Biosystems, USA) gegeben. In Gegenwart von alkalischen Phosphatasen wird das 
CDP-Star™-Reagenz Dinatrium-2-chloro-5-(4-methoxyspiro{1,2-dioxetan-3,2’-(5’-chloro)-
tricyclo[3.3.1.13,7]decan}-4-yl)-1-phenylphosphat unter Freisetzung von Chemilumineszenz 
dephosphoryliert. Die im Fertigreagenz enthaltene Komponente Sapphire II Enhancer schafft 
ein hydrophobes Milieu, beschleunigt den Zerfall und erhöht die Effizienz der Lichtmessung in 
Lösung. Nach 20 min Inkubationszeit wurde die Chemilumineszenz mit dem  
GENios Pro Reader gemessen. Als Negativkontrolle wurde reines Cyto-Buster-Lysereagenz 
verwendet. Der relative Aktivitätswert wurde als Intensität der Chemilumineszenz in relativen 
Einheiten (RLU/min) bestimmt und entspricht der unspezifischen alkalischen Phosphataseaktivi-
tät. 
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Die spezifische alkalische Phosphataseaktivität (in 5 µl Probenvolumen) wurde durch Normie-
rung auf den Gesamtproteingehalt (in 5 µl Probenvolumen) berechnet und in den Einheiten 
RLU/min/µg bzw. RFU/min/µg angegeben.  
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5 Nanokristalline Apatite 
5.1 Stand der Technik 
Eine Reihe von Fällungsverfahren zur Herstellung von nano-HA aus übersättigter Lösung, 
die sowohl im Batch- [249] als auch im kontinuierlichen Verfahren [250, 251] arbeiten, sind in 
der Literatur beschrieben. Bezüglich der verfügbaren Calcium- und Phosphateduktkombinatio-
nen wurden die in Tabelle 3 aufgelisteten Systeme untersucht.  
Tabelle 3: Reaktionssysteme zur Herstellung von HA 
Reaktionssystem Literaturreferenz 
CaCl2 / (NH4)2HPO4 [252] 
CaCl2 / NaH2PO4 [253] 
Ca(NO3)2 / (NH4)2HPO4  bzw. NH4H2PO4 [251, 254-257] 
Ca(NO3)2 / K2HPO4 [258] 
(CH3COO)2Ca / (NH4)2HPO4 [259] 
(CH3COO)2Ca / H3PO4 [130] 
Ca(OH)2 / H3PO4 [74, 249, 260-262] 
 
Der Reaktionsverlauf erfolgt unter festgelegten Bedingungen, in dem ein Edukt in Lösung im 
Reaktionsgefäß vorgelegt und der andere Reaktionspartner kontrolliert als verdünnte Lösung 
unter Rühren zugegeben wird. Labarthe et al. unterscheiden zwischen “direct precipitation” – 
die Calciumsalzlösung/suspension wird zur Phosphatlösung zugegeben und “inverse precipita-
tion” – die Phosphatlösung wird der Calciumsalzlösung/suspension zugegeben [263]. Alle vor-
gestellten Eduktsysteme führen nach vollständiger Umsetzung zu nano-HA. Diese nassche-
misch hergestellten Hydroxylapatite sind immer weniger kristallin, als solche, die in Hochtempe-
raturfeststoffreaktionen hergestellt werden [260, 264]. Im Reaktionsverlauf besteht weiterhin die 
Möglichkeit, dass Nitrat-, Acetat- und Chloridionen zu einem geringen Prozentsatz im Apatitgit-
ter eingebaut werden [264-266] sowie bei der Verwendung von alkalihaltigen Edukten 
(NaH2PO4, K2HPO4) die Alkaliionen Gitterplätze der Calciumionen einnehmen [267, 268]. Daher 
werden als Phosphatquelle Ammoniumphosphate oder Phosphorsäure bevorzugt verwendet, 
da Ammoniumionen aufgrund ihrer Molekülgröße nur zu einem geringen Prozentsatz in das 
Apatitgitter eingelagert werden können [264]. Um eine Dissoziation der Dihydrogen- und Hydro-
genphosphationen in Phosphationen zu gewährleisten und deren Einlagerung ins Gitter zu mi-
nimieren, muss die Reaktion unter stark basischem pH- Wert (pH> 11) durchgeführt werden 
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(Gleichung 9). Bei einem pH- Wert größer 12,3 liegt das Dissoziationsgleichgewicht zwischen 
Hydrogenphosphat- und Phosphationen weit auf der Seite der Phosphationen. Im Falle der 
Einlagerung von Hydrogenphosphationen in das Apatitkristallgitter entsteht calciumdefizientes 
HA, in dem nicht alle Positionen des Calciums im Kristallgitter besetzt sind. Zusätzlich stören 
die Hydrogenphosphationen die Kristallisation, führen zur Senkung des Ca/P-Molverhältnisses 
sowie der thermischen Stabilität und erhöhen die Löslichkeit der HA [26, 269]. 
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Die Umwandlung von calcium- und phosphathaltigen Edukten zu HA erfolgt in Abhängigkeit 
vom pH- Wert durch die Bildung mehrerer Calciumphosphatvorstufen. Nach Liu et al. [270] tritt 
als erste Vorstufe Octacalciumphosphat (OCP, Ca8(HPO4)2(PO4)4 ⋅ 5H2O) auf, welches sofort zu 
amorphen Calciumphosphat (ACP, Ca9(PO4)6) hydrolysiert. Im Folgenden wandelt sich das 
ACP zu calciumdefizientem-HA (CDHA) und dieses zu kristallinem HA um. Die Umwandlungs-
geschwindigkeit, die chemische Zusammensetzung, die Kristallitgrößen und -morphologien 
sowie Ausbeuten des Produkts HA sind bei der Umsetzung von einer Reihe von Reaktionspa-
rametern abhängig. Dazu zählen u.a. die verwendete Eduktkombination bzw. -konzentration 
[250, 254, 258, 262], die Synthesetemperatur [262, 270], der pH- Wert [260, 261], die „Reife-
zeit“ (das so genannte Aging) [271], zur Syntheselösung zugesetzte Additive z.B. Carboxy-
methyldextran (Berger et al. [272]) sowie Nachbehandlungsverfahren [257]. Verschiedene Ar-
beitsgruppen konnten zeigen, dass die vollständige Stoffumwandlung der Calciumphosphatvor-
stufen zu kristallinem HA ein zeit- und temperaturabhängiger Prozess ist [257, 270, 273, 274]. 
Bei einer Reaktionstemperatur von 5 °C wurde ein vollständiger Stoffumsatz nach 7 h, bei 38 °C 
nach 1,5 Stunden und bei 60 °C nach 5 min erreicht [273]. Während der Reifezeit kommt es zur 
teilweisen Auflösung, kleinerer, höher löslicher HA-Partikel und anschließend zur Abscheidung 
der Ionen an den Wachstumsfronten größerer Partikel (Ostwald-Reifung) [252, 275]. In der Lite-
ratur beschriebene Herstellungsverfahren arbeiten meist in hochverdünnten Lösungen, die ne-
ben einer guten Homogenisierung auch vollständigen Stoffumsatz in kurzer Zeit gewährleisten 
[254]. Neben der Postulierung, dass hohe Eduktkonzentrationen das Kristallwachstum von HA 
fördern [254] sind auch Ergebnisse bekannt, bei denen die Abnahme der Kristallitgrößen bei 
ansteigenden Eduktkonzentrationen nachgewiesen werden konnte [276]. Letztere können damit 
erklärt werden, dass bei hohen Übersättigungen durch sekundäre Keimbildung viele kleine 
Keime gebildet werden und die Primärkeime nicht durch Ostwald-Reifung weiter wachsen [258, 
277]. Eine Rekristallisation begleitet von Ausheilung von Gitterdefekten (Leerstellen, Verset-
zungen und Korngrenzen) kann durch Wärmebehandlung von nano-HA oberhalb 700 °C erzielt 
werden [278, 279]. Ein wesentlicher Nachteil temperaturbehandelter nano-HA sind deren gerin-
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ge Löslichkeiten in wässrigen Medien im Vergleich zu nano-HA (ungetempert) aufgrund der 
Zunahme der Kristallinität und Kristallitgröße sowie Abnahme der spezifischen Oberfläche bei 
der Rekristallisation [122]. In Folge dessen werden gesinterte HA-Keramiken in-vivo nur gering 
bis gar nicht resorbiert [33]. Wie in Kapitel 2.1.1 erläutert besteht das Knochenmineral aus CHA, 
wodurch das Interesse an der Synthese und Verwendung von synthetischem CHA als Kno-
chenersatzwerkstoff begründet ist. Bei der Betrachtung von CHA muss zwischen A-
Carbonatapatit (A-CHA, A-Typ) und B-Carbonatapatit (B-CHA, B-Typ) unterschieden werden. 
A-CHA entsteht, wenn die Hydroxidionen teilweise oder ganz, B-CHA, wenn die Phosphationen 















Abb. 7: Substitutionsmechanismen im HA-Kristallgitter; Y = kationische Substituenten z.B. Na+, 
K+, Li+, Sr2+ u.a. 
A-CHA kann durch Sinterung von Hydroxylapatit bei 900 und 1000 °C in Kohlendioxidatmo-
sphären hergestellt werden [280, 281]. Dieses Verfahren ist einfach und führt zu A-CHA mit 
reproduzierbaren Carbonatgehalten in der Struktur. Nachteile der Methode sind die lange Sin-
terdauer und dass die Carbonatgehalte nicht gezielt variiert werden können. Bei der Substituti-
on handelt es sich weiterhin um einen diffusionsgesteuerten Vorgang, so dass die Substitution 
der Hydroxidionen hauptsächlich an der Oberfläche des Materials und nicht im Inneren stattfin-
det. Reines A-CHA ist nicht im Knochenmineral vertreten. Die Methodik zur Herstellung von B-
CHA ist seit den frühen 40er Jahren des 20. Jahrhunderts bekannt und wurde in den 60er Jah-
ren intensiv durch LeGeros et al. [282] untersucht. Für die Herstellung von B-CHA können die 
selben Eduktkombinationen aus Tabelle 3 verwendet werden. Als Carbonatquelle werden der 
Phosphatlösung meist wasserlösliche Carbonatsalze, z.B. Natriumhydrogencarbonat [21, 283, 
284], Ammoniumcarbonat [285, 286] bzw. Kaliumcarbonat [287, 288] beigemischt oder Kohlen-
dioxid in die Syntheselösung eingeleitet [289]. Als Calciumquelle werden häufig Calciumacetat-
Hydrat, Calciumnitrat oder Calciumchlorid verwendet, da diese Salze sehr hohe Löslichkeiten in 
Wasser besitzen. Ein Mischen des Carbonatsalzes mit einer calciumhaltigen Lösung ist nicht 
praktikabel, da nach dem Mischen beider Komponenten sofort schwerlösliches Calciumcarbo-
nat ausfällt, welches sich bei Temperaturen kleiner 100 °C nicht vollständig zu carboniertem HA 
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umwandelt. Berger et al. zeigten, dass durch Variation der eingesetzten Eduktkombinationen B-
CHA mit unterschiedlichen Carbonatgehalten, Kristallinitäten, Kristallitgrößen und Kristallgitter-
spannungen entstehen [290, 291]. Die Umsetzung von Calcium-, Phosphat- und Carbonatsalz-
lösungen zur B-CHA hat drei nennenswerte Nachteile: 
 
(I) Vor der Umsetzung müssen die Phosphat- und Carbonatedukte vollständig gelöst 
sein. Bei Vorhandensein von ungelöstem Carbonatsalz im Reaktionsmedium ent-
steht als sekundäre Nebenphase schwerlösliches Calciumcarbonat.  
 
(II) Da die Löslichkeit der Edukte begrenzt ist, können bei konstantem Synthesevolu-
men nur begrenzte Eduktmengen gelöst und zu B-CHA umgesetzt werden.  
 
(III) Zusätzlich entstehen bei der Umsetzung neben B-CHA Nebenprodukte (z.B. Calci-
umnitrat [292]), die rückstandsfrei aus dem Produkt entfernt werden müssen. 
 
Die Nachteile könnten durch die Verwendung des Calciumhydroxid/Phosphorsäure-Systems 
und Ammoniumcarbonat als Carbonatquelle vermieden werden. Bei vollständigem Stoffumsatz 
entstehen nur B-CHA und Ammoniumhydroxid. Letzteres kann durch Waschen des Produktes 
schnell entfernt werden. 
Die Substitution der dreifach negativen Phosphationen durch die zweifach negativen Carbonati-
onen erfordert auf der Kationenseite ebenfalls Substitutionen oder die Bildung von Fehlstellen, 
um Ladungsneutralität im Produkt einzustellen. Möglich sind dabei zwei unterschiedliche Me-
chanismen (Abb. 7):  
 
(I) Kühl und Nebergall [288] beschrieben das Auftreten von Fehlstellen auf der Katio-
nenseite gekoppelt mit Fehlstellen auf der Hydroxidionenseite (Abb. 7). Bei diesem 
Mechanismus werden keine weiteren Kationen in das Kristallgitter eingelagert. 
Meist werden diese alkalifreien B-CHA durch Umsetzung von Calciumedukten mit 
Ammoniumphosphaten und -carbonaten erhalten [263, 293]. Elementaranalysen 
zeigten, dass in derartigen CHA nur 0,1 Ma% Stickstoff enthalten sind [264]. Der 
größere Ionenradius der Ammoniumionen (1,43 Å) im Vergleich zu Calciumionen 
(0,99 Å) verhindert, dass sich die Ammoniumionen zu einem höheren Prozentsatz 
in das CHA-Kristallgitter einlagern können.  
 
(II) Alkalihaltige B-CHA mit Carbonatgehalten bis 22 Ma% konnten durch Umsetzung 
von Calciumacetat mit Dinatriumhydrogenphosphat und Natriumhydrogencarbonat 
hergestellt werden [21, 282, 283]. Dabei kommt es bei ansteigendem Carbonatge-
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halt im B-CHA zur erhöhten Einlagerung von Natriumionen und zur Abnahme des 
Calciumionengehalts im Kristallgitter um Ladungsneutralität herzustellen (Abb. 7).  
 
Der Substitutionsgrad, also die Anzahl der Carbonationen im Kristallgitter, ist von der Synthese-
temperatur, Synthesedauer und von den verwendeten Edukten abhängig. Bei Verwendung von 
Dikaliumhydrogenphophat und Kaliumcarbonat als Edukte entstehen kaliumsubstituierte B-
CHA, deren Carbonat- und Kaliumgehalte geringer sind, im Vergleich zu natriumsubstituierten 
B-CHA [287]. Diese Unterschiede werden auf die unterschiedlichen Ionenradien von Kalium 
(1,33 Å) und Natrium (0,95 Å) zurückgeführt. Natriumionen haben einen ähnlichen Ionenradius 
wie Calciumionen und „passen“ demnach besser in das Kristallgitter als die größeren Kaliumio-
nen. Liegen beide Ionen in der Eduktlösung vor, lagern sich die kleineren Natriumionen bevor-
zugt in die Kristallstruktur ein. Infolge der höheren Einlagerung von Natriumionen können bei 
natriumsubstituierten B-CHA höhere Carbonatgehalte als bei kaliumsubstituierten B-CHA in die 
Kristallstruktur eingelagert werden. Weitere mögliche Substituenten für Calciumionen sind Li-
thium, Cadmium, Rubidium, Strontium und Magnesium. Die zwei Substitutionstypen, A-Typ und 
B-Typ, können simultan auftreten und es bildet sich AB-CHA. Natürliches Knochenmineral be-
steht aus AB-CHA, wobei mehr Carbonat in der B-Typ-Position als in der A-Typ-Position vertre-
ten ist [294]. AB-CHA kann durch Sinterung von B-CHA in Kohlendioxidatmosphäre bei 500 - 
1100 °C hergestellt werden [295]. Der Sinterungsprozess führt bei Sintertemperaturen größer 
1000 °C zur teilweisen Zersetzung des B-CHA und somit zur Kohlendioxidfreisetzung. Daher ist 
in AB-CHA Materialien nach dem Sinterschritt immer weniger Carbonat in der Kristallstruktur 
enthalten als im B-CHA Ausgangsmaterial [289]. Beim Sintern kommt es zur Ausheilung von 
Gitterfehlern, wobei die Kristallinität und Kristallitgröße zu- und die Löslichkeit abnehmen. Die 
Löslichkeit des Materials nach der Sinterung ist im Vergleich zu gesintertem HA höher, im Ver-
gleich zu ungetemperten B-CHA aber niedriger [280, 296]. Die erhöhte Löslichkeit von B-CHA 
begründet das gegenwärtig hohe Interesse an diesem Material zur Verwendung als resorbier-
bares Knochenersatzmaterial sowie zur Auffüllung von Knochendefekten in der Orthopädie und 
wiederherstellenden Zahnheilkunde. 
 
In dieser Arbeit wurde zur Herstellung von nanokristallinen Apatiten das Calciumhydro-
xid/Phosphorsäure-System verwendet. Dieses Verfahren weist gegenüber den in Tabelle 3 
aufgelisteten Reaktionssystemen zwei Vorteile auf. Zum ersten wird der pH- Wert während der 
Reaktion, durch kontinuierliches Lösen von Calciumhydroxid basisch (pH≥ 11) gehalten, zum 
zweiten sind an der Reaktion keine anderen Ionen beteiligt und als Nebenprodukt entsteht nur 
Wasser. Die aus der Literatur entnommenen HA-Mengen, die nach der Umsetzung von Calci-
umhydroxid und Phosphorsäure erhalten wurden, entsprechen zumeist keinem wirtschaftlichen 
Ausbeute/Zeit-Verhältnis. Jarcho et al. erhielten 18 g/l und Akao et al. 25 g/l [74, 257]. Markovic 
et al. konnten 133 g/l HA pro Batch synthetisieren, erhielten aber durch ihre Reaktionsführung 
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HA-Kristallite mit Abmessungen größer 150 nm [297]. Die Arbeit von Markovic et al. zeigt, dass 
der Umsatz großer Eduktmengen zu phasenreinem HA mit dem Calciumhydro-
xid/Phosphorsäure-System möglich ist. Ziel der in dieser Arbeit durchgeführten Synthesearbei-
ten war es, nano-HA mit Kristallitgrößen kleiner 100 nm unter Laborbedingungen herzustellen. 
Das Ausbeute/Zeit-Verhältnis sollte durch schrittweises up-scaling der Ansatzgrößen, bei kon-
stanten Reaktionsbedingungen von 80 °C und 12 h Aging, gesteigert werden. Hierbei wurde der 
Einfluss der eingesetzten Eduktmengen auf die physiko-chemischen Eigenschaften von HA mit 
unterschiedlichen Analysemethoden systematisch untersucht.  
 
5.2 Synthesen 
5.2.1 Synthese von Hydroxylapatit im Batchverfahren 
Die Herstellung von HA erfolgte nach Gleichung 10 in einer inversen Fällungsreaktion im 
Batchverfahren 
Folgender Syntheseablauf wurde ausgearbeitet: 
 
Das zur Umsetzung benötigte destillierte Wasser wurde im ersten Schritt mindestens 1 h unter 
Stickstoff im 2 l Reaktionskolben gekocht, um enthaltenes Kohlendioxid auszutreiben und eine 
mögliche Einlagerung von Carbonationen in das Apatitkristallgitter bei der Synthese zu vermei-
den [262]. Anschließend wurde das Reaktionsmedium auf die Synthesetemperatur von 80 °C 
eingestellt, Ammoniumhydroxid zur pH- Werteinstellung und Calciumhydroxid zugegeben. Eine 
stöchiometrische Menge 85%ige Phosphorsäure wurde mit destilliertem Wasser verdünnt, in 
einen Tropftrichter überführt und mit 2 ml/min der Calciumhydroxidsuspension zugetropft. Nach 
Abschluss der Phosphorsäurezugabe wurde die erhaltene Suspension 12 h bei 80 °C gerührt. 
Die flüssige Phase wurde durch Filtration und Zentrifugation (4600 U/min) abgetrennt. Der er-
haltene Schlicker wurde in 500 ml destilliertem Wasser resuspendiert und abermals zentrifu-
giert. Diese Reinigungsschritte wurden wiederholt, bis der pH- Wert des Überstands nach dem 
Zentrifugieren neutral war. Anschließend wurde das gereinigte HA bei 70 °C für 12 h getrocknet 
und mit einer Kugelmühle zerkleinert. Mit einer Siebkaskade wurde das HA-Pulver in die Grö-
ßenbereiche ≤ 20 µm, 20 - 40 µm, 40 - 63 µm, 63 - 80 µm und 80 - 100 µm fraktioniert. 
 
10 Ca(OH)2 + 6 H3PO4 → Ca10(PO4)6(OH)2 + 18 H2O                      Gleichung 10 
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5.2.1.1 Untersuchungen zum Einfluss der Einsatzmengen auf die Kristallisation von 
Hydroxylapatit 
In Tabelle 4 sind die Eduktzusammensetzungen zur Herstellung von HA in unterschiedlichen 
Ansatzgrößen dargestellt. Die Umsetzung erfolgte dabei stets im 2 l Reaktionskolben bei 80 °C 
und 12 h Reaktionszeit. Die Volumina wurden auf die eingesetzten Eduktmengen angepasst 
(Tabelle 5), um eine gute Homogenisierung des Synthesemediums zu gewährleisten. Lokale 
pH- Wert-Absenkungen beim Zutropfen der Phosphorsäure wurden durch Verdünnung der Säu-
re mit destilliertem Wasser minimiert.  
Tabelle 4: Ansatzmengen zur Herstellung von HA 
Ansatz Ca(OH)2 H3PO4 
 [g] [mol] [ml] [mol] 
HA-1 0,79 0,011 0,439 0,0064 
HA-15 15 0,203 8,325 0,122 
HA-30 30 0,405 16,650 0,244 
HA-50 50 0,675 27,571 0,407 
HA-95 94,87 1,282 52,650 0,771 
 
Tabelle 5: Volumina zur Herstellung der Ca(OH)2-Suspension und H3PO4-Lösung sowie der 
NH4OH-Lösung zur Einstellung des pH- Wertes 
Ansatz  
Ca(OH)2 suspendiert in 
[ml] dest. Wasser 
H3PO4 verdünnt mit 
dest. Wasser auf [ml]  
Ammoniumhydroxid 
(26%ig) [ml] 
HA-1 250 100 250 
HA-15 500 100 400 
HA-30 500 100 400 
HA-50 500 500 400 
HA-95 1000 500 400 
 
 
Der Einfluss der Einsatzmengen auf die Phasenzusammensetzung und Kristallitmorphologie 
bzw. -größe wurde mit quantitativer Röntgendiffraktometrie und TEM untersucht. 
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5.2.2 Synthese von carboniertem-Hydroxylapatit im Batchverfahren 
Zur Herstellung von CHA wurde die in Tabelle 6 aufgeführte Eduktkombination verwendet. 
Der Verfahrensablauf bei der Synthese entsprach dem in Kapitel 5.2.1 erläuterten Vorgehen mit 
der Ausnahme, dass vor Beginn des Zutropfens der Phosphorsäurelösung eine berechnete 
Menge Ammoniumcarbonat zur Calciumhydroxidsuspension gegeben wurde.  




 [mol] Molverhältnis 
Ca(OH)2 1,282 
H3PO4 (85 %ig) 0,771 
(NH4)2CO3 0,128 
0,166 




5.3.1 Strukturanalyse von Hydroxylapatit 
Mit dem in Kapitel 5.2.1 beschriebenen Syntheseablauf kann innerhalb von 12 h phasenrei-
nes HA hergestellt werden. Ein charakteristisches Röntgendiffraktogramm von hergestelltem 
HA-1 (Tabelle 4) ist in Abb. 8a zu sehen. Die vertikalen roten Markierungen sind die Reflexla-
gen von HA aus der Referenzdatenbank des Joint Committee for Powder Diffraction Studies 
(JCPDS, Nummer 9-0432). Die Reflexlagen der kristallographischen a-Achse (300) und c-
Achse (002) sind mit Pfeilen markiert. Die Reflexlagen von HA-1 sind im Vergleich zu denen 
des Referenz-HA zu höheren Braggwinkeln verschoben. Das Röntgendiffraktogramm (Abb. 8b) 
zeigt weiterhin verbreiterte Reflexe mit geringerer Intensität im Vergleich zu gesintertem HA 
(HA-sint).  
 




















Abb. 8: Röntgendiffraktogramm von HA-1; a) Übersichtsdiffraktogramm, b) Vergleich mit HA-sint 
im Bereich 25 - 35 ° 2Θ 
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TEM-Aufnahmen in Abb. 9 zeigen, dass das hergestellte HA-1 aus stäbchenförmigen Na-
nokristalliten mit mittleren Abmessungen von 30 x 80 nm (Breite x Länge) besteht. 
 
   
Abb. 9: TEM-Aufnahmen von HA-1 an unterschiedlichen Probenpositionen 
 
Einfluss der Einsatzmengen auf die Kristallisation von HA 
Zur Optimierung des Ausbeute-Zeit-Verhältnisses wurden nach Tabelle 4 unterschiedliche 
Einsatzmengen von Calciumhydroxid und Phosphorsäure unter gleichen Reaktionsbedingun-
gen zu HA umgesetzt. Die Ausbeute konnte dabei schrittweise auf ca. 120 g im 2 l Reaktions-
kolben gesteigert werden (Tabelle 7). Ausgenommen von HA-1 beträgt die Ausbeute in allen 
Ansätzen über 92 %.  
Tabelle 7: Ausbeuten hergestellter HA in unterschiedlichen Ansatzgrößen 
Probe F/Fa Ausbeute 
 [g/g] [g] [%] 
HA-1 0,002 0,95 88,8 
HA-15 0,020 18,94 93,1 
HA-30 0,040 37,78 92,9 
HA-50 0,048 63,97 94,4 
HA-95 0,066 122,47 95,2 
a F/F: Feststoff/Flüssigkeitsverhältnis im Ansatz nach vollständiger Umsetzung 
 
Die aufgenommenen FTIR-Spektren synthetisierter HA sind Abb. 10 zu entnehmen. Die charak-
teristischen Banden von HA bei 3570 cm-1 (OH-Streckschwingung), 1090 - 1040, 963 und 603 - 
565 cm-1 (ν3-, ν1- und ν4-Deformationsschwingungen der Phosphationen) zeigen keine Unter-
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schiede untereinander. Keine Verunreinigungen von Carbonationen bei 1420 - 1460 cm-1 und 
Calciumhydroxid (OH-Streckschwingung bei 3643 cm-1) können nachgewiesen werden. Abb. 11 
zeigt die gemessenen Röntgendiffraktogramme synthetisierter HA unterschiedlicher Ansatzgrö-
ßen. Die Reflexlagen vom Referenz-HA (JCPDS 9-0432) sind durch rote vertikale Balken mar-
kiert. Die Reflexlagen der hergestellten HA sind im Vergleich zu den Standardreflexlagen von 
Referenz-HA zu höheren Braggwinkeln verschoben. Untereinander sind keine visuellen Unter-














Abb. 10: FTIR-Spektren hergestellter HA  
 










Abb. 11: Röntgendiffraktogramme von HA hergestellt in unterschiedlichen Ansatzgrößen (vertika-
le Balken repräsentieren die Reflexlagen von Referenz-HA (JCPDS 9-0432)) 
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In Abb. 12 ist ein typischer Differenz-Plot nach der Rietveld-Verfeinerung des Diffrakrogramms 
der Probe HA-50 dargestellt. Der Differenz-Plot zeigt geringe Abweichungen zwischen den be-
rechneten und gemessenen Diffraktogrammen. Die Gütefaktoren der Rietveld-Verfeinerungen 
(Tabelle 8) belegen eine sehr gute Qualität der Fits.  
 







Abb. 12: Differenzplot nach Rietveld-Verfeinerung für Probe HA-50, die schwarzen Punkte sind 
die Messpunkte der Probe (HA-50), rot ist das berechnete Diffraktogramm und grün der 
Differenzplot zwischen gemessenem und berechnetem Diffraktogramm 
Tabelle 8: Gütefaktoren der Rietveldverfeinerungen 
Probe GOF DWD Rwp 
   % 
HA-15 1,24 1,692 6,90 
HA-30 1,16 1,743 6,72 
HA-50 1,21 1,688 6,78 
HA-95 1,18 1,707 6,79 
HA-95-sinta 1,26 1,241 8,04 
a HA-95, 2 h gesintert bei 1200 °C 
 
Die aus den Rietveld-Verfeinerungen ermittelten Kristallitgrößen, Gitterspannungen, kristallinen 
sowie amorphen Phasenanteile sind in Tabelle 9 aufgelistet. Es ist ein Anstieg der Kristallitgrö-
ßen von HA-15 zu HA-30 zu erkennen. Sowohl die Gitterspannungen als auch die Kristallitab-
messungen zeigen bei allen Proben, mit Ausnahme von HA-15, übereinstimmende Werte. Mit 
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ansteigender Ansatzgröße steigen die kristallinen HA-Anteile an und die röntgenamorphen An-
teile im Produkt nehmen ab. Weiterhin ist die Abnahme der Gitterspannungen (Maß für die 
Kristallunordnung) von HA-15 zu HA-95 zu erkennen. Die Sinterung von HA-95 führt zu einer 
weiteren Reduzierung der Gitterspannung. Die Gitterparameter von HA-95-sint stimmen mit 
bekannten Literaturdaten (HA-Ref) für HA überein.  
Tabelle 9: Gitterparameter, Kristallitabmessungen, Gitterspannungen und quantitative Zusammen-
setzung hergestellter HA Proben - berechnet mit dem Rietveld-Algorithmus (die Zahlen-
werte in den runden Klammern hinter den Gitterparametern a und c sind die Fehler der 
vierten Kommastelle der berechneten Werte 
Ansatz Gitterparameter Kristallitgröße Straina HA Al2O3 Ra Anteil
b 
 [Å] [nm] [%] [Ma%] [Ma%] [Ma%] 
 a c Breite Länge     
HA-15 9,4207 (5) 6,9000 (4) 36,7 66,6 0,063 63,7 20,7 15,6 
HA-30 9,4207 (4) 6,9002 (3) 39,7 87,1 0,050 66,3 20,1 13,6 
HA-50 9,4202 (5) 6,9014 (4) 42,5 88,8 0,049 66,7 19,8 13,5 
HA-95 9,4202 (3) 6,8992 (3) 39,3 90,9 0,044 70,2 19,9 9,9 
HA-95-sintc 9,4197 (1) 6,8840 (1) 478,3 487,8 0,013    
HA-Refd 9,424 6,879 - - - - - - 
a Gitterspannung 
b röntgenamorpher Anteil 
c HA-95, gesintert bei 1200 °C 
d Referenzdaten entnommen aus [236] 
 
In Abb. 13 sind TEM-Aufnahmen der Proben HA-15, HA-30, HA-50 und HA-95 abgebildet. 
Die ermittelten Kristallitabmessungen stimmen mit den berechneten aus Tabelle 9 überein. Alle 
Proben bestehen aus nanokristallinen, stäbchenförmigen Kristalliten mit abgerundeten Ecken 
der Abmessungen 20 - 40 x 60 - 100 nm (Breite x Länge). Die Rietveld-Berechnungen  und 
TEM-Aufnahmen belegen, dass mit dem vorgestellten Syntheseverfahren nano-HA hergestellt 
wurden. 
 






Abb. 13: TEM-Aufnahmen von HA hergestellt in verschiedenen Ansatzgrößen; a) HA-15, b) HA-
30, c) HA-50, d) HA-95 
 
5.3.2 Strukturanalyse von carboniertem Hydroxylapatit 
Das Röntgendiffraktogramm von CHA (Abb. 14a, b) zeigt schmale, intensive Reflexe, ver-
gleichbar mit HA-50. Der 112 Reflex (32,17 ° 2Θ) wird durch die Verbreiterung des 211 Refle-
xes (31,74 ° 2Θ) vollständig überlagert (Abb. 14b). Die ermittelten Reflexlagen der CHA stim-
men weitgehend mit bekannten Reflexlagen von CHA (JCPDS 53-0673) aber nicht mit denen 
von HA (JCPDS 9-0432) überein. In Abb. 14b ist eine Verschiebung des 002 Reflexes zu klei-
neren und des 300 Reflexes zu größeren Braggwinkeln im Vergleich zum HA-50 zu erkennen.  
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Abb. 14: Röntgendiffraktogramm von CHA im Vergleich zu HA-50; a) Übersicht, b) Zoombereich 
mit Markierungen für den 002 und 300 Reflex 
 
Die Ergebnisse der Rietveld-Verfeinerung des gemessenen Röntgendiffraktogramms von CHA 
sind in Tabelle 10 aufgelistet. Die kristallographische a-Achse ist kleiner und die kristallographi-
sche c-Achse größer im Vergleich zu HA-Ref. Die berechneten Kristallitabmessungen für die 
Probe CHA zeigen Übereinstimmungen mit denen der HA-Proben aus Tabelle 13. Die REM-
Untersuchungen zeigen, dass CHA aus unterschiedlichen Kristallitmorphologien besteht. Es 
sind sowohl stäbchenförmige als auch kugelförmige Kristallite kleiner 80 nm erkennbar (Abb. 
15). Die Rietveld-Verfeinerung und REM-Aufnahme belegen, dass mit dem vorgestellten Syn-
theseverfahren nano-CHA hergestellt wurde. 
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Tabelle 10: Gitterparameter, Kristallitabmessungen und Gitterspannung von hergestelltem CHA 
berechnet mit dem Rietveld-Algorithmus (die Zahlenwerte in den runden Klammern hin-
ter den Gitterparametern a und c stellen die Fehler der dritten und vierten Kommastelle 
der berechneten Werte dar) 
Probe Gitterparameter Kristallitgröße Straina GOF DWD Rwp 
 [Å] [nm] [%]   [%] 
 a c Breite Länge     
HA-Refb 9,424 6,879 - - -  - - 
CHA 9,3759 (9) 6,8922 (7) 29,9 78,6 0,117 1,164 1,801 6,93 
a Gitterspannung 
b Referenzdaten entnommen aus [236] 
 
 
Abb. 15: REM-Aufnahme von CHA Kristalliten 
 
Das aufgenommene FTIR-Spektrum von CHA in Abb. 16 zeigt die typischen Banden von 
Carbonationen bei 1460, 1420 und 875 cm-1. Des Weiteren sind deutliche Auflösungs- und In-
tensitätsverluste der Phosphatbanden um 1090, 1040 cm-1, 963 cm-1 und 605 - 565 cm-1 im 
Vergleich zu HA-50 sichtbar. 
 











υ3 CO32- υ2 CO32-
CHA
 
Abb. 16: FTIR-Spektrum von CHA im Vergleich zu HA-50,  
 
5.3.3 Chemische Zusammensetzung und spezifische Oberfläche der hergestellten 
Apatite 
Die chemischen Zusammensetzungen von nano-HA und nano-CHA sind in Tabelle 11 auf-
gelistet. Im Vergleich zu HA-Ref und HA-95-sint sind HA-15, HA-30 und HA-50 calcium- und 
phosphordefizient. CHA zeigt gegenüber HA-Ref einen 3,3 Ma% niedrigen Phosphorgehalt. Die 
spezifische Oberfläche von HA-15 ist größer als die der anderen hergestellten HA. Keine signi-
fikanten Unterschiede in den SOF’s der Proben HA-30, HA-50, HA-95 und CHA sind erkennbar. 
Tabelle 11: ICP Analysedaten und SOF von hergestellten nano-HA  und nano-CHA 
Probe Ca P CO3
2- Ca/P SOF 
 [Ma%] [Ma%] [Ma%] [mol/mol] [m²/g] 
HA-Refa 39,89 18,50 - 1,66 - 
HA-15 38,1 17,4 - 1,69 79,64 
HA-30 37,5 16,9 - 1,72 64,59 
HA-50 38,2 17,4 - 1,70 67,61 
HA-95 40,6 18,0 - 1.74 65,27 
HA-95-sintb 42,2 18,6 - 1,75 - 
CHA 38,9 15,2 5,94 1,70 68,91 
a übernommen aus [154], 
b HA-95, 2h gesintert bei 1200 °C 
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5.3.4 Oberflächenenergien der hergestellten Apatite 
Die ermittelten Oberflächenenergien zeigen, dass gesinterter HA-95 eine höhere Oberflä-
chenenergie hat als ungesinterter HA-95 und CHA (Tabelle 12). Die Oberflächenenergien von 
HA und CHA zeigen höhere polare Anteile als HA-95-sint. Der polare Anteil von CHA ist größer 
als bei HA. Nach der Sinterung steigt die Gesamtoberflächenenergie von HA-95 an und der 
polare Anteil sinkt. Die ermittelte Oberflächenenergie von HA-95-sint stimmt mit Werten aus der 
Literatur überein [298]. Die Oberflächenenergien der Apatite sind geringer als die von Wasser. 
Tabelle 12: Oberflächenenergien hergestellter Apatite 
Probe γ γd γp 
 mN/m mN/m mN/m 
HA-95 29,0 12,4 16,6 
CHA 30,9 11,9 19,0 
HA-95-sinta 43,8 35,2 5,6 
Wasserb 72,8 21,8 51,0 
   a HA-95, 2 h gesintert bei 1200 °C 
b entnommen aus Referenz [299] 
 
5.3.5 Untersuchungen zur Calciumfreisetzung aus den hergestellten Apatiten 
Die Freisetzung von Calciumionen aus den Apatitpulvern ist in Abb. 17 grafisch dargestellt. 
Der Kurvenverlauf der Probe HA-95 zeigt in den ersten 10 min eine ansteigende Freisetzung 
von Calciumionen und verflacht oberhalb von 120 min Equilibrierzeit. In der Pufferlösung von 
HA-95-sint ist nach 40 min keine erhöhte Freisetzung von Calcium nachweisbar. Zwischen 40 
und 180 min steigt die Konzentration an und zeigt oberhalb von 180 min keine weitere Zunah-
me. Nach 300 min Equilibrierzeit konnte für HA-95 eine neun Mal höhere Calciumionenkon-
zentration als für HA-95-sint ermittelt werden. In der Pufferlösung der Probe CHA konnten nach 
300 min 0,15 mg/ml Calciumionen bestimmt werden. Dies entspricht einer Verdopplung der 
Calciumfreisetzung im Vergleich zu HA-95. Die Untersuchungen lassen schlussfolgern, dass 
die Kristallgitter von nano-HA und nano-CHA instabiler sind als von HA-95-sint.  



















Abb. 17: Freisetzung von Calciumionen durch teilweise Auflösung von HA-95 und CHA (63 - 80 
µm) im Vergleich zu HA-95-sint (63 - 80 µm) in 100 mM Acetatpufferlösung (pH= 5) 
 
5.3.6 In-vitro-Zellkultivierung auf Apatiten 
Die Oberflächenbeschaffenheit der Probekörper vor der In-vitro-Zellkultivierung wurden mit-
tels Rasterelektronenmikroskopie untersucht (Abb. 18a-c). Verpresstes HA-95 (Abb. 18a) und 
CHA (Abb. 18c) bestehen aus Nanokristalliten, die keine geschlossene Oberfläche bilden (Na-
noporosität). Durch den Sinterungsprozess bei 1200 °C trat Kornwachstum der HA-Kristallite 
ein, so dass eine kompakte, geschlossene Oberfläche entstand (Abb. 18b). Die Körner an der 
Oberfläche zeigen Abmessungen von 200 - 800 x 500 - 1200 nm (Breite x Länge). Die gepress-
ten CHA-Tabletten konnten vor der In-vitro-Zellkultivierung, aufgrund von Phasenumwandlun-
gen bei hohen Temperaturen keiner Sinterung unterzogen werden. 
 
     
(Abbildungsbeschriftung auf nächster Seite) 




Abb. 18: REM-Oberflächenaufnahmen von gepressten Tabletten für die In-vitro-Zellkultivierung, 
a) HA-95 (ungesintert), b) HA-95-sint, c) CHA 
 
Die Probekörper aus ungesinterten und gesinterten HA-95 wurden mit MC3T3-E1-Zellen be-
siedelt und nach festgelegten Zeiten mit einem Lebend/ tot-Farbstoffgemisch (FDAc/EtBr-
Gemisch) angefärbt. Die erhaltenen Fluoreszenzbilder für HA-95 sind in Abb. 19 dargestellt. 
Nur einige runde, grün fluoreszierende Zellen (Abb. 19a) und einzelne runde, tote Zellen (Abb. 
19b) sind nach Tag 1 der Kultivierung von HA-95 zu erkennen. Die Anzahl der lebenden Zellen 
nach Tag 4 ist geringer als nach Tag 1 (Abb. 19c). Flächig adhärente Zellen konnten weder 
nach Tag 1 noch nach Tag 4 gefunden werden. HA 95-sint zeigt einen dichten Zellrasen, be-
stehend aus lebenden, adhärenten Zellen nach 8 Tagen in Kultur (Abb. 20a, b). Die Zahl leben-
der Zellen auf CHA Probekörpern nach Tag 8 ist geringer als auf HA-95-sint (Abb. 20c, d). Bei 
HA-95-sint und CHA sind keine Unterschiede in der Anzahl toter Zellen zu erkennen. Nach 21 
Tagen Kultivierung nahm die Anzahl lebender Zellen auf HA-95-sint zu. Die Zahl lebender Zel-
len auf HA-95-sint ist höher als die der toten (Abb. 21a, b). Auf CHA Probekörpern ist nach 21 
Tagen keine Zunahme der Anzahl lebender Zellen zu erkennen (Abb. 21c, d). 




   
   
Abb. 19: Lebend/ tot-Färbung (grün/rot) von MC3T3-E1-Zellen auf HA-95 nach Tag 1 (a, b) und 
Tag 4 (c, d) unter In-vitro-Bedingungen 
 
   
   
Abb. 20: Lebend/ tot-Färbung (grün/rot) von MC3T3-E1-Zellen auf HA-95-sint (a, b) und CHA (c, 
d) nach 8 Tagen Kultivierung unter In-vitro-Bedingungen  
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Abb. 21: Lebend/ tot-Färbung (grün/rot) von MC3T3-E1-Zellen auf HA-95-sint (a, b) und CHA (c, 
d) nach 21 Tagen Kultivierung unter In-vitro-Bedingungen  
 
Über den Kultivierungszeitraum von 21 Tagen nehmen die spezifische AP-Aktivität (Abb. 22) 
und die LDH-Freisetzung (Abb. 23) auf HA-95-sint zu. Es konnte keine AP-Aktivität auf CHA-





























Abb. 22: Spezifische alkalische Phosphataseaktivität (in 5 µl Probenvolumen) auf HA-95-sint und 
CHA unter In-vitro-Bedingungen 
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Nach 14 Tagen Kultivierungsdauer konnten für HA-95-sint und dem Standard TCPS Minima in 
der LDH-Freisetzung ermittelt werden. Derartige Minima in der LDH-Freisetzung bei der In-vitro-
Kultivierung von Apatiten sind aus der Literatur bekannt [300, 301]. Die Freisetzung von LDH 























HA-95 sint CHA TCPS Blank
 
Abb. 23: LDH-Aktivität (Volumenaktivität in 50 µl) auf HA-95-sint und CHA unter In-vitro-
Bedingungen 
 
Die Gesamtproteinbestimmung auf den besiedelten Probekörpern ist in Abb. 24 dargestellt. 
Über den Kultivierungszeitraum von 21 Tagen nimmt die adsorbierte Proteinmenge auf CHA 
und TCPS zu. Auf HA-95-sint ist eine Zunahme bis zu Tag 14 zu erkennen, danach nimmt die 


























Abb. 24: Gesamtproteinbestimmung auf Apatiten unter In-vitro-Bedingungen 
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Die bestimmten Proteinmengen auf HA-95-sint und CHA sind höher als auf TCPS. Dies kann 
auf die erhöhte Proteinadsorption auf Apatiten im Vergleich zu TCPS zurückgeführt werden. 




Die nanokristallinen Apatite wurden durch die Umsetzung von Calciumhydroxid mit Phosphor-
säure hergestellt. Obwohl der pH- Wert der Reaktionslösung durch kontinuierliches Lösen von 
Calciumhydroxid stark basisch bleibt, wurde konzentrierte Ammoniumhydroxidlösung zur pH- 
Wert-Stabilisierung zugegeben, um die Bildung von Hydrogenphosphationen zu minimieren. 
Nach Tabelle 5 wurden die Volumina zur Herstellung der Calciumhydroxidsuspension und 
Phosphorsäurelösung mit ansteigender Eduktmenge geringfügig erhöht, um eine gute Homo-
genisierung der Reaktionslösung bei der Umsetzung gewährleisten zu können. Die Verdünnung 
der Phosphorsäure mit destilliertem Wasser ist notwendig, um lokale pH-Wert-Absenkungen 
beim Zutropfen der Phosphorsäure und die Bildung von Hydrogenphosphationen (Gleichung 9) 
zu minimieren. Der Ansatz HA-1 führte zu einer Ausbeute von 1,58 g/l HA. Durch Erhöhung der 
Eduktkonzentrationen in der Syntheselösung konnten bis zu 66 g/l HA mit Ausbeuten über 95 % 
synthetisiert werden. Bei den Aufreinigungsschritten der Produktsuspensionen traten Verluste 
auf, weshalb die ermittelten Ausbeuten um einige Prozent von den berechneten Werten abwei-
chen. Die FTIR-Spektren (Abb. 10) zeigten alle das charakteristische FTIR-Spektrum von HA. 
Die breite Bande zwischen 3300 und 3500 cm-1 zeigte das Vorhandensein von Kristall- bzw. 
Oberflächenwasser in der Probe, typisch für Apatite, die in nasschemischen Fällungsverfahren 
hergestellt wurden [302]. Die Einlagerung von Carbonationen in die Struktur oder die Bildung 
von Calciumcarbonat-Verunreinigungen konnten durch die FTIR-Untersuchungen der herge-
stellten HA ausgeschlossen werden, da keine Carbonatbanden bei 1420 und 1460 cm-1 auftra-
ten. Carbonatverunreinigungen können auftreten, wenn (I) im Reaktionsmedium gelöstes Koh-
lendioxid enthalten ist und mit den Calciumionen zu Calciumcarbonat reagiert und (II) die Reak-
tion nicht vollständig abläuft und beim Aufreinigungsprozess des Produkts Kohlendioxid aus der 
Luft mit freien Calciumionen reagiert. Aus den FTIR-Spektren kann geschlussfolgert werden, 
dass nach 12 h Aging ein vollständiger Stoffumsatz der Edukte stattgefunden hat. Die Röntgen-
diffraktogramme der hergestellten nano-HA zeigten als einzige kristalline Phase HA. Keine kri-
stallinen Verunreinigungen konnten in den Diffraktogrammen ermittelt werden. Im Vergleich zu 
den Standardreflexlagen von Referenz-HA (JCPDS 9-0432) war eine Verschiebung der ermit-
telten Reflexlagen zu höheren Braggwinkeln in den Röntgendiffraktogrammen zu erkennen. Die 
Reflexverschiebungen deuten auf Veränderungen im Kristallaufbau möglicherweise durch Ele-
menteinlagerungen bzw. -substitutionen hin [154]. Elementeinlagerungen bzw. -substitutionen 
können durch die chemischen Analysen hergestellter nano-HA ausgeschlossen werden. Die 
mittels Rietveld-Verfahren berechneten Gittekonstanten zeigten geringe Abweichungen im Ver-
gleich zu stöichiometrischem HA. Die beobachteten Verschiebungen der Reflexlagen der HA 
können demnach auf die Änderung der Gitterkonstanten zurückgeführt werden. Im Vergleich zu 
gesintertem HA waren die Beugungsreflexe zusätzlich verbreitert. Reflexverbreiterungen wer-
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den entweder durch Abnahme der Kristallinität, der Abnahme der Kristallitgröße, der Erhöhung 
der Gitterunordnung (Gitterspannung) sowie durch die instrumentelle Anordnung des Diffrakto-
meters hervorgerufen [303]. Der Zusammenhang zwischen Kristallitgröße und Reflexverbreite-
rung wurde zuerst durch Paul Scherrer in der Scherrergleichung beschrieben [304]. Mit der 
Scherrergleichung kann durch Ermittlung der Halbwertsbreite und der Lage eines Beugungsre-
flexes die Kristallitgröße berechnet werden. Die Gleichung berücksichtigt jedoch nicht die Re-
flexverbreiterung infolge von Kristallunordnung sowie gerätespezifischen Parametern, so dass 
die mit der Scherrergleichung ermittelten Kristallitgrößen nur volumengemittelte Schätzwerte 
wiedergeben. Eine geeignete Methode zur Berechnung der Kristallitgrößen ist die Rietveld-
Methode, die sowohl gerätespezifische als auch präparative Einflüsse auf die Reflexverbreite-
rungen berücksichtigt. Die Ergebnisse der Rietveld-Analysen an den synthetisierten HA zeigten 
einen Anstieg der Kristallitgrößen bei Verdopplung der Eduktmengen bei HA-15 und HA-30. 
Eine weitere Erhöhung der Eduktkonzentrationen führte zu keinen signifikanten Änderungen in 
den Kristallitgrößen. Zusätzlich war mit ansteigenden Eduktkonzentrationen eine Zunahme der 
kristallinen HA-Anteile und Abnahme der röntgenamorphen Anteile in den Produkten nachweis-
bar. Röntgenamorphe Phasen, also nichtkristalline Verbindungen, können mit der Röntgen-
diffraktometrie nicht direkt nachgewiesen werden, da sie entweder aus kleinen kristallinen Do-
mänen bzw. einem vollständig ungeordneten Netzwerk aufgebaut sind und nur breite, diffuse 
Interferenzlinien liefern. Die Rietveld-Methode ermöglicht es röntgenamorphe Anteile durch die 
Zunahme des Backgrounds im Diffraktogramm zu berechnen. Allgemein kann die Abnahme von 
amorphen Phasenanteilen bei der Synthese von HA auf die Umwandlung von ACP bei fort-
schreitender Kristallisation im wässrigen Medium erklärt werden und wurde bereits am Anfang 
des Kapitels kurz erläutert. Boskey et al. zeigten, dass die Kristallisation von HA eine autokata-
lytische Reaktion ist, deren Umwandlungsgeschwindigkeit proportional zum Anteil zugegebener 
kristalliner HA-Keime ist. Die Umwandlungsrate in Abhängigkeit von der Reaktionsdauer zeigt 
einen für (autokatalytische) Kristallisationsverläufe typischen sigmoidalen Verlauf [305, 306]. 
Zahlreiche Studien zeigten, dass die Umwandlungsgeschwindigkeit u.a. vom pH-Wert, Reakti-
onstemperatur, Reaktionszeit, zugegebenem Anteil kristalliner HA-Keime und Rührgeschwin-
digkeit abhängig ist [305-308]. In der vorliegenden Arbeit werden erstmals die Ergebnisse der 
quantifizierten Phasenzusammensetzung von nano-HA, hergestellt im Batch-Verfahren mit an-
steigenden Eduktkonzentrationen, publiziert. Beim Zutropfen der Phosphorsäure bildet sich als 
Vorstufe ACP, welches sich in kristallines HA umwandelt. Beim weiteren Zutropfen der Phos-
phorsäure katalysiert das gebildete, teilkristalline nano-HA die Umwandlung zusätzlich, wodurch 
die ACP-Umwandlung schneller verläuft und der kristalline HA-Anteil zunimmt. Des Weiteren 
kommt es aufgrund der hohen Eduktkonzentrationen zur vermehrten sekundären Keimbildung 
an den Oberflächen der Calciumhydroxidpartikel [258]. Die hohe Keimbildungsrate unterdrückt 
das Kristallwachstum, so dass die gebildeten HA-Kristallite infolge der Ostwald-Reifung lang-
samer wachsen [305]. Das Vorhandensein von ACP (quantifizierter röntgenamorpher Phasen-
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anteil, Tabelle 9) im Produkt lässt darauf schließen, dass die Umwandlung von ACP zu HA bei 
den gewählten Reaktionsbedingungen (Reaktionstemperatur 80 °C, 12 h Aging) nicht abge-
schlossen war. Eine längere Aging-Zeit und geeignete Nachbehandlungsschritte (z.B. Sintern) 
sollten zu einer weiteren Abnahme des ACP-Anteils im HA und einem nahezu 100 %ig kristalli-
nem HA mit stöchiometrischem Ca/P Molverhältnis führen [309]. Die bestimmten SOF der her-
gestellten HA bestätigten die berechneten Kristallitabmessungen. HA-15 hat eine höhere SOF 
als HA-30, HA-50 und HA-95, hinweisend darauf, dass die Kristallite von HA-15 kleiner sind. 
TEM Aufnahmen belegten, dass alle synthetisierten HA aus stäbchenförmigen, teilweise ag-
glomerierten Nanokristalliten kleiner 100 nm bestanden und bestätigen die berechneten Werte 
aus den Rietveld-Analysen. Bei allen hergestellten HA handelt es sich um nanokristalline-
Hydroxylapatite (nano-HA). Die kleineren Kristallitabmessungen von HA-15 im Vergleich zu HA-
30, HA-50 und HA-95, konnten mit den dargestellten TEM-Aufnahmen nicht bestätigt werden, 
da keine Ausmessung von Einzelpartikeln erfolgte. 
CHA mit 5,9 Ma% Carbonatanteil konnte durch das Beimischen von Ammoniumcarbonat zur 
Calciumhydroxidsuspension hergestellt werden. Die Verschiebungen des 300-Reflexes zu hö-
heren und des 002-Reflexes zu kleineren Thetawinkeln im Röntgendiffraktogramm von CHA 
deuteten auf Änderungen in der Kristallstruktur hin [264]. Die chemische Analyse, das FTIR-
Spektrum und die Rietveld-Strukturberechnungen des hergestellten CHA bestätigten die Einla-
gerung der Carbonationen in der B-Position im CHA-Kristallgitter. Die Einlagerung auf der A-
Position kann ausgeschlossen werden, da  
(i) die berechneten Gitterparameter a und c (Verkürzung von a, Verlänge-
rung von c im Vergleich zu HA) für die Einlagerung in der B-Position 
sprechen [283, 292].  
(ii) typische B-CHA ν3 Carbonatschwingungen im FTIR-Spektrum bei 1420 
und 1460 cm-1 registriert wurden [264]. 
(iii) keine für A-CHA typischen ν3 Carbonatschwingungen im FTIR-
Spektrum bei 1540 - 1560 cm-1 registriert wurden [264] und 
(iv) keine für A-CHA typischen ν4 Carbonatschwingungen im FTIR-
Spektrum bei 675 und 766 cm-1 registriert wurden [310].  
 
Das CHA wurde mit einem Molverhältnis CO3
2-/PO4
3-= 0,166 hergestellt und zeigte im Röntgen-
diffraktogramm keine Spuren von möglichen kristallinen Verunreinigungen der Calciumcarbo-
natmodifikationen Aragonit und Calcit. Die Ergebnisse der FTIR-Spektroskopie zeigten eben-
falls keine charakteristischen Schwingungen für Aragonit (856, 713 cm-1 ) und Calcit (848, 713 
cm-1) [311] und lassen den Schluss zu, dass keine amorphen sowie kristallinen Calciumcarbo-
natverunreinigungen im Produkt vorlagen. Calciumcarbonatphasen können sich bei der Fällung 
von CHA bilden, wenn das Carbonat/Phosphat-Molverhältnis im Reaktionsmedium einen Maxi-
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malwertwert überschreitet. Die Größenordnung hängt sowohl von den verwendeten Edukten, 
vom pH-Wert, Synthesedauer, Synthesetemperatur und von der Reaktionsführung („direct“ oder 
„inverse precipitation“) ab. Berger et al. zeigten, dass bei der ausgewählten CHA-
Synthesemethode Calcitverunreinigungen bei einem Molverhältnis CO3
2-/PO4
3-= 0,676 auftreten 
[291, 312]. Für CHA, die durch Umsetzung von Calciumacetat mit Dinatriumhydrogenphosphat 
in Gegenwart von Natriumhydrogencarbonat hergestellt werden, wurden als maximales Mol-
verhältnis, bei dem noch phasenreines CHA hergestellt werden kann, CO3
2-/PO4
3-= 40 angege-
ben [282, 283]. Bei Überschreiten dieses molaren Verhältnisses wurden Aragonitspuren im 
FTIR-Spektrum detektiert.  
Zur Berechung der Kristallitabmessungen, der Gitterspannung und der Gitterparameter von 
CHA im Rietveld-Verfahren wurden als Strukturinformationen die Atompositionen von HA über-
nommen [236], obwohl im HA-Modell keine Carbonationen berücksichtigt werden. Diese Ideali-
sierung musste gemacht werden, da bisher keine eindeutigen Strukturmodelle für CHA vorlie-
gen. Eine Reihe von Autoren berechneten die Lage der Carbonationen im Kristallgitter mittels 
Strukturverfeinerung von Röntgen- [313-319] und Neutronendiffraktometriedaten [320-322]. 
Untereinander gehen die Autoren von verschiedenen theoretischen Vorstellungen der Carbo-
natposition im Gitter aus, die zu unterschiedlichen Strukturmodellen führten. Die postulierten 
Strukturmodelle der Autoren basieren weiterhin auf dem Prinzip des besten Fit, d.h. die Be-
rechnungen der Kristallstrukturen wurde beendet, wenn die Gütefaktoren der Strukturverfeine-
rungen ein Optimum aufwiesen. Nach Leventouri sind die Gütefaktoren kein eindeutiges Kriteri-
um für die exakte Position der Carbonationen, so dass weitere Untersuchungen in Kombination 
mit TEM-Aufnahmen und spektroskopischen Methoden vorgeschlagen werden [323]. Raster-
elektronenmikroskopieaufnahmen an CHA zeigten stäbchenförmige sowie kugelförmige Na-
nokristallite der Abmessungen 20 - 40 nm x 40 - 60 nm (Breite x Länge) und bestätigen die 
berechneten Kristallitdimensionen. Bei dem hergestellten CHA handelt es sich um nanokristalli-
nes-CHA (nano-CHA) vom B-Typ. Die hergestellten nano-HA und nano-CHA Proben zeigten 
gegenüber von gesintertem HA eine 9- bzw 18-fach höhere Calciumionenfreisetzung in die 
Pufferlösung. Aus den Freisetzungsversuchen kann geschlussfolgert werden, dass die Löslich-
keitsprodukte der nanokristallinen, ungesinterten Apatite größer sind als von gesintertem HA 
und stimmt mit bekannten Daten aus der Literatur überein [166, 280, 324]. Im Hinblick auf die 
In-vivo-Resorbierbarkeit der nano-HA und nano-CHA zeigen die durchgeführten Freisetzungs-
versuche, dass für die hergestellten nano-HA und nano-CHA beschleunigte Degradationen 
sowie Resorptionen im Vergleich zu gesintertem HA zu erwarten sind. Die höhere Löslichkeit 
von ungesintertem HA gegenüber gesintertem HA ist auf die hohe spezifische Oberfläche infol-
ge der kleineren Kristallite und der daraus resultierenden hohen Reaktivität des ungesinterten 
HA zurückzuführen [325]. Unterschiedliche Autoren zeigten, dass die Löslichkeit von B-CHA 
vom eingelagerten Carbonatgehalt abhängig ist und die Calciumionenfreisetzung aus dem B-
CHA mit steigendem Carbonatgehalt in der Kristallstruktur linear ansteigt [325-328]. Bei anstei-
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gendem Carbonatgehalt in B-CHA nehmen die Kristallitgrößen und Kristallinitäten ab, die Git-
terspannungen infolge von Gitterfehlern sowie die spezifischen Oberflächen zu und die Kristal-
litmorphologien ändert sich von stäbchenförmigen zu kugelförmigen Kristalliten. Die ausgebilde-
ten Ca-CO3-Bindungen im B-CHA-Kristallgitter sind chemisch instabiler als die Ca-PO4-
Bindungen in unsubstituiertem HA und erleichtern die Zerstörung des Kristallgitters infolge von 
Temperatureinfluss bzw. Hydrolyse [329]. Diese Struktur- und Morphologieänderungen führen 
in der Summe zu einer höheren Löslichkeit von B-CHA in wässrigen Medien im Vergleich zu 
HA.  
Die In-vitro-Kultivierung der synthetisierten nano-HA und nano-CHA zeigten signifikante Unter-
schiede in ihrer Cytokompatibilität. Nach 4 Tagen Kultivierung waren auf nano-HA keine leben-
den, adhärenten MC3T3-E1-Zellen verblieben. Interessanterweise wurden auch keine toten 
Zellen auf der Oberfläche gefunden. Daraus wird geschlussfolgert, dass die Zellen auf der O-
berfläche des nano-HA schlecht adhärieren. Auf nano-CHA konnten adhärente Zellen nachge-
wiesen werden. Die Zellzahl war niedriger als auf gesintertem HA. Auf nano-CHA-Probekörpern 
blieb die Freisetzung von LDH über den Kultivierungszeitraum von 2 Tagen unverändert und 
zeigte, dass weder die Zellzahl stark anstieg, noch LDH infolge von Zelltod ins Nährmedium 
abgegeben wurde. Die Bestimmung der Gesamtproteinmenge auf nano-CHA war höher als auf 
gesintertem HA, obwohl auf Ersterem weniger lebende, adhärente Zellen nachgewiesen wur-
den. Daraus wird geschlussfolgert, dass der bestimmte Gesamtproteinanteil auf nano-CHA 
vorrangig auf die Adsorption von Proteinen aus dem Nährmedium (10 % Serumanteil) zurück-
zuführen ist und nicht aus Zellteilung bzw. -wachstum resultiert. Es ist allgemein akzeptiert, 
dass spontane Proteinadsorptionen (z.B. Fibronectin und Vitronectin) auf der Materialoberflä-
che, die ersten Wechselwirkungen zwischen Material und Körperflüssigkeiten bzw. Serum, sind 
[330, 331]. Dabei bildet sich ein Biofilm aus, an dem Zellen spezifisch binden können. Zwischen 
der Proteinadsorption und der spezifischen Oberfläche von Apatiten besteht nach [332, 333] ein 
direkter Zusammenhang. Rouahi et al. zeigten, dass auf nasschemisch hergestelltem nano-HA 
mehr Protein adsorbierte als auf gesintertem HA. Sie schlussfolgerten aus ihren Untersuchun-
gen, dass durch Sinterung des nano-HA die spezifische Oberfläche infolge von Kornwachstum 
und die inter-partikuläre Mikroporosität abnehmen und weniger Protein an der Oberfläche ad-
sorbiert werden kann [332]. Bei den in dieser Arbeit hergestellten, mit Präosteoblasten besiedel-
ten, nano-HA konnte keine AP-Aktivität nachgewiesen werden. Die In-vitro-Ergebnisse zeigten, 
dass die Zelladhäsion, das Zellwachstum und die Zellproliferation auf nano-HA und nano-CHA 
im Vergleich zu gesintertem HA inhibiert worden. Die inhibierte Zelladhäsion kann auf so ge-
nannte „hydrated layer“ (Abb. 25) an der Oberfläche von synthetischen nano-Apatiten zurückge-
führt werden [334]. „Hydrated layer“ sind gering kristallisierte, hochreaktive Schichten an der 
Oberfläche von nanokristallinen Apatiten, die eine Reihe von schwach gebundenen Ionen (vor-
wiegend Carbonat-, Hydrogenphosphat- und Calciumionen) enthalten. Diese Schichten sind in 
Kontakt mit wässrigen Medien metastabil, wobei die in den Schichten enthaltenen Ionen durch 
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andere Ionen substituiert werden können. Bei dauerhaftem Kontakt mit Synthesemedium bzw. 
Köperflüssigkeit kristallisieren diese Schichten zu stabilerem, apatitischem Calciumphosphat um 
[335]. Auch nach Trocknen (Trocknungstemperatur kleiner 100 °C) oder Lyophilisierung na-
nokristalliner Apatite bleiben an deren Oberfläche derartige ungeordnete Schichten bestehen 
[336, 337]. Ab einer Temperatur von 400 °C wandeln sich diese Schichten irreversibel, unter 
Freisetzung von gebundenem Oberflächenwasser, zu stabileren Calciumphosphatschichten um 
[338]. In-vitro-Studien zeigten weiterhin, dass sich derartige gering kristallisierte Calciumphos-
phatschichten spontan bei Kontakt von Calciumphosphatkeramiken mit Nährmedien bilden. In 
Folge der Eigenlöslichkeit der Keramiken werden dabei Calcium- bzw. Phosphationen ins 
Nährmedium freigesetzt. Dabei tritt eine Übersättigung des Mediums in Bezug auf HA ein und 
auf den Oberflächen der Keramiken scheidet sich nanokristallines Apatit mit geringer Kristallini-
tät ab. Zwischen dem Auflösung- und Rekristallisationsvorgang stellt sich ein Gleichgewicht ein. 
 
 
Abb. 25: Modell der „hydrated layer“ auf Apatiten nach [334] 
 
Diese gering kristallisierten Calciumphosphatschichten auf Oberflächen von Calciumphosphat-
biomaterialien spielen eine entscheidende Rolle bei der Ausbildung einer festen Knochen-
Biomaterial-Bindung [339]. Kürzlich konnte gezeigt werden, dass der ständige Auflösungs-
/Rekristallisationsprozess der labilen Schichten die Zelladhäsion inhibierte sowie zu verminder-
ten Zellproliferationen, geringer AP-Aktivität und geringer Osteocalcin-Produktion führte [340, 
341]. Weiterhin konnte die erhöhte Freisetzung von Interleukin 1ß, Interleukin 6 und 
Prostaglandin bei Kontakt mit nano-HA nachgewiesen werden Die Freisetzung dieser Stoffe 
wies auf inflammatorische Effekte bei Kontakt mit nano-HA hin [342]. Huang et al. untersuchten 
die LDH- und TNF-α-Freisetzung von Osteoblasten auf nano-HA-Schichten [343]. Sie konnten 
zeigen, dass die LDH-Freisetzung der Zellen proportional zur verwendeten HA-Partikelzahl im 
Zellversuch anstieg. Je mehr nano-HA-Partikel im Nährmedium vorhanden waren, umso höher 
war die LDH-Freisetzung. Die Freisetzung des Tumornekrosefaktors TNF-α war im Vergleich 
zur Kontrolle erhöht und deutete auf cytotoxische Wirkungen von nano-HA hin. Die Freisetzung 
von Calciumionen aus Calciumphosphaten kann weiterhin die Zellaktivität in-vitro inhibieren und 
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zum Abscheren der Zellen von der Materialoberfläche führen [344, 345]. Studien mit Oste-
oklasten an leicht löslichen Calciumphosphaten (Tetracalciumphosphat, α-TCP, BCP und Di-
calciumphosphatdihydrat) konnten die Inhibierung der Osteoklastenaktivität infolge erhöhter 
Calciumkonzentrationen im Medium nachweisen [346]. Die bestimmten Oberflächenenergien 
der in dieser arbeit hergestellten nano-HA und nano-CHA wiesen auf derartig labile Schichten 
hin. Durch Sinterung von hergestelltem nano-HA wurden der chemische Aufbau, die Kristallini-
tät, die chemische Zusammensetzung, die Kristallitgröße und die Oberflächenenergie des nano-
HA verändert und die Cytokompatibilität wesentlich beeinflusst. Auf dem gesinterten HA wuchs 
über den Kultivierungszeitraum von 21 Tagen ein dichter Zellrasen flächig adhärenter Zellen. 
Keine Unterschiede der AP-Aktivität im Vergleich zur Kontrolle traten auf. Ähnliche Ergebnisse 
erhielten Frayssinet et al.. Sie untersuchten den Einfluss der Sintertemperatur auf die Prolifera-
tion von Fibroblasten auf kompakten HA [347]. HA (Kristallitgröße ca. 80 x 150 nm) wurden bei 
850, 950, 1050, 1150, 1200, 1250, 1300 und 1350 °C gesintert. Auf den HA-Scheiben, die bei 
850 und 950 °C gesintert wurden, wurde keine Zunahme der Zellzahl und der Zelldichte nach 
72 h Kultivierung, aber die Bildung von nanokristallinem Carbonatapatit auf der Probenoberflä-
che nachgewiesen. Bei höheren Temperaturen gesinterte HA-Scheiben zeigten eine Zunahme 
der Zellzahlen sowie der Zelldichten auf den HA-Oberflächen. Die Autoren schlussfolgerten aus 
ihrer Studie, dass durch die Bildung von nano-kristallinen Carbonatapatitschichten das Zell-
wachstum inhibiert wird [155, 156]. Webster et al. zeigten, dass auf 1100 °C gesintertem nano-
HA (angegebene Kristallitgröße nach dem Sintern ≤ 100 nm) die Osteoblastenadhäsion niedri-
ger, aber die AP-Aktivität sowie die Osteoklastenaktivität im Vergleich zu konventionellem Apatit 
(Kristallitgröße ≥ 100 nm) erhöht sind.  
In-vivo-Studien zeigten, dass die Ergebnisse aus den In-vitro-Studien nicht immer auf das In-
vivo-Modell übertragen werden können. Ungesintertes nano-HA zeigt unter In-vivo-
Bedingungen ausgezeichnete Biokompatibilität, osteokonduktive Eigenschaften und vollständi-
ge Resorption durch Osteoklasten und Makrophagen innerhalb von 6 Monaten [157, 158]. Zwi-
schen dem Implantat und dem einwachsenden Knochen bildet sich eine hochfeste Knochen-
Implantat-Grenzfläche aus [138, 339]. Das von Norian Corp. vertriebene Norian® SRS® und von 
Heraeus Kulzer vertriebene Ostim® sind nanokristalline Materialien, die seit Jahren erfolgreich 
in der Orthopädie und in der wiederherstellenden Kiefer- und Gesichtschirurgie verwendet wer-
den [160, 170, 348]. Weiterhin wurden in In-vivo-Studien gesinterte A-CHA- bzw. AB-CHA-
Materialien erfolgreich verwendet, die im Gegensatz zu gesintertem HA resorbierbar sind [128, 
129, 349].  
Derzeit sind keine Knochenersatzmaterialien auf Basis von nano-CHA (B-Typ) auf dem Markt 
verfügbar. Das hier vorgestellte Syntheseverfahren zur Herstellung von nano-CHA (B-Typ) stellt 
einen wichtigen Schritt in der Entwicklung von Knochenersatzmaterialien, basierend auf nano-
CHA, dar. 
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6 Kompositmaterialien - Experimenteller Teil 
6.1 Synthese eines resorbierbaren Makromers auf Basis von Oligo-L-
lactid 
Die Herstellung des resorbierbaren Makromers POL erfolgte gemäß dem Schema in Abb. 
26. Ein Gemisch aus 18,26 g (0,125 mol) Dianhydro-D-glucitol, 36,02 g (0,25 mol) L-Lactid und 
220 mg Zinn(II)-2-ethylhexanoat wurde unter Feuchtigkeitsausschluss 4 Stunden bei 140 °C 
gerührt. Nach Abkühlen des Gemischs auf Raumtemperatur blieb ein zäher transparenter Fest-
stoff zurück, der in 120 ml Methylenchlorid gelöst und anschließend in 1200 ml Heptan umge-
fällt wurde. Das gereinigte Produkt wurde in 40 ml Methylenchlorid gelöst und 50,6 g (0,5 mol) 
Triethylamin zur Lösung gegeben. Unter Eiskühlung, Feuchtigkeitsausschluss und Rühren wur-
den 39,2 g (0,375 mol) Methacrylsäurechlorid tropfenweise zugegeben. Anschließend wurde 
das Reaktionsgemisch unter Rühren auf Raumtemperatur erwärmt und über Nacht stehen ge-
lassen. Nach Zugabe von 50 ml Methylenchlorid wurde das Reaktionsgemisch nacheinander 
zweimal mit je 120 ml 1 N Salzsäure, zweimal mit je 120 ml gesättigter Natriumhydrogencarbo-
nat-Lösung und dreimal mit je 200 ml Wasser im Scheidetrichter ausgeschüttelt. Das Extrakt 
wurde über Natriumsulfat getrocknet und mit 40 mg p-Methoxyphenol versetzt. Im Vakuumrota-
tionsverdampfer wurde bei einer Badtemperatur von 30 – 35 °C das Methylenchlorid abgezo-
gen. Als Produkt wurde eine hellgelbe, viskose Flüssigkeit erhalten. Typische Ausbeuten lagen 
bei 38 g (54 %). Zur Stabilisierung und Viskositätserniedrigung wurden dem Produkt 10 Ma% 
2-Hydroxyethylmethacrylat (HEMA) zugesetzt.  
 




















































Abb. 26: Reaktionsverlauf zur Herstellung des Makromers POL 
 
6.2 Herstellung von Kompositmaterialien aus Makromer und Apatiten 
6.2.1 Kompakte Komposite 
Kompakte Komposite aus POL und HA bzw. CHA wurden durch Mischen der Bestandteile, 
nach den in Tabelle 13 aufgeführten prozentualen Zusammensetzungen, hergestellt. Die Aus-
härtung (Polymerisation) von POL wurde durch eine Initiator/Beschleuniger-Kombination beste-
hend aus DBPO und N,N-Bis(2-hydroxyethyl)-p-toluidin (BHET) gemäß [350] initiiert. Folgende 
Vorgehensweise zur Herstellung von Kompositmaterialien wurde ausgearbeitet. Im POL wurde 
das DBPO unter Rühren vollständig gelöst und die Apatite mit BHET beschichtet. Hierfür wurde 
das BHET vollständig in Ethanol gelöst und der Apatit in der Ethanollösung suspendiert. Nach 
Abdampfen des Ethanols bleibt das BHET als Beschichtung auf dem Apatit zurück. Durch Mi-
schen von POL und Apatit entstand eine streichfähige Paste, die in Silikonnegativformen der 
Abmessungen 10 x 10 mm (Durchmesser x Höhe) blasenfrei zu zylindrischen Formkörpern 
verarbeitet wurde. Beim Mischen setzt infolge des DBPO-Zerfalls die radikalische Polymerisati-
on des POL ein und nach wenigen Sekunden wurde ein formstabiles Komposit erhalten. Zur 
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Herstellung von reinen POL-Polymernetzwerken wurden 4 Ma% DBPO in POL gelöst und nach 
Abformen in zylindrische Formkörper 1 h bei 110 °C polymerisiert. Die ausgehärteten POL-
Polymernetzwerke und Komposite wurden 10 s in Aceton geschwenkt und anschließend bei 
70 °C 12 h getrocknet. Je 8 Probekörper pro Gemischzusammensetzung wurden hergestellt.  
Tabelle 13: Gemischzusammensetzungen zur Herstellung kompakter Komposite 
Gemischzusammensetzung POL Apatit 
 [Ma%] [Ma%] 
100/0 100 0 
90/10 90 10 
80/20 80 20 
70/30 70 30 
60/40 60 40 
 
6.2.1.1 Probekörper zur Untersuchung des Einflusses der eingesetzten Initia-
tor/Beschleuniger-Konzentrationen auf die Aushärtezeiten sowie die mecha-
nischen Eigenschaften von Kompositmaterialien 
Die Polymerisationsgeschwindigkeit eines Kompositgemischs ist neben der Makromerkon-
zentration von den eingesetzten Konzentrationen von DBPO und BHET abhängig. Zu hohe 
Konzentrationen von DBPO und BHET können zu einer beschleunigten Polymerisation führen, 
so dass unter Umständen keine Verarbeitung eines POL/Apatit-Gemischs möglich ist. Hingegen 
kann es bei zu niedrigen Konzentrationen zu Kettenabbruchreaktionen und zu unvollständigen 
Polymerisationen des Gemischs kommen. Die unterschiedlichen Gemischzusammensetzungen 
in Tabelle 13 führen zusätzlich zu Veränderungen in den DBPO/BHET-Massenverhältnissen in 
den Gemischen. Mit ansteigendem Apatit- und abnehmendem POL-Massenanteil steigt der 
BHET-Anteil an und der DBPO-Anteil nimmt ab. Folglich sind die DBPO/BHET-
Massenverhältnisse bei jeder Zusammensetzung unterschiedlich, und die Polymerisation von 
POL wird in jedem Gemisch von verschiedenen DBPO/BHET-Konzentrationen gestartet. Um 
den Einfluss der eingesetzten DBPO/BHET-Konzentrationen auf die Polymerisation zu untersu-
chen wurden zunächst aus POL und Apatit zwei Systeme mit DBPO- und BHET-Gehalten nach 
Tabelle 14 zu Kompositen verarbeitet. Von jedem System wurden die Aushärtezeiten der Ge-
mische sowie für POL/HA-1 und POL/CHA-1 die mechanischen Eigenschaften im Druckversuch 
bestimmt. 
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Tabelle 14: Zusammensetzung hergestellter POL- und Apatit-Ausgangsmaterialien mit unterschiedli-
chen DBPO- und BHET-Gehalten 
System DBPO in POL BHET auf Apatit DBPO/BHET 
 [Ma%] [Ma%] [Ma%/Ma%] 
POL/HA-1 2 1 2 
POL/HA-2 4 2 2 
POL/CHA-1 2 1 2 
 
 
Im Folgenden wurden die Gemischzusammensetzungen 80/20 und 60/40 hinsichtlich des 
BHET-Gehaltes so modifiziert, dass das Massenverhältnis zwischen DBPO (im POL gelöst) und 
BHET (auf Apatit beschichtet) bei beiden Gemischzusammensetzungen gleich ist (Tabelle 15). 
Durch die Anpassung der BHET-Menge auf die Gemischzusammensetzung des Komposits 
sollte erreicht werden, dass die Polymerisation des POL immer unter den gleichen 
DBPO/BHET-Konzentrationen abläuft. Zunächst wurden 4 Ma% DBPO vollständig in POL ge-
löst. Die in den Kapiteln 5.2.1 und 5.2.2 hergestellten nano-HA- und nano-CHA-Pulver der 
Siebgrößen 20 - 40, 63 - 80 µm und 80 - 100 µm wurden gemäß Tabelle 15 mit einer berechne-
ten Menge BHET beschichtet und mit POL zu kompakten Kompositen verarbeitet. Die Gemi-
sche wurden auf ihre Verarbeitungs- sowie Aushärtezeiten und ihre mechanischen Eigenschaf-
ten im Druckversuch untersucht. Die ermittelten Zeiten und Festigkeiten wurden mit den Ergeb-
nissen von POL/HA-1 und POL/CHA-1 (Tabelle 14) verglichen. 
 
Tabelle 15: Zusammensetzung der Gemische zur Herstellung von kompakten Kompositmaterialien 
mit konstantem BHET/DBPO-Massenverhältnis 
System Gemisch POL Apatit BHET/DBPO BHET auf Apatit 
  [Ma%] [Ma%] [g/g] [Ma%] 
POL/HA-3 80/20 80 20 0,214 3,43 
POL/HA-4 60/40 60 40 0,214 1,29 
POL/CHA-2 80/20 80 20 0,214 3,43 
POL/CHA-3 60/40 60 40 0,214 1,29 
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6.2.1.2 Probekörper zur Untersuchung des Einflusses der Apatitpartikelgröße auf die 
mechanischen Eigenschaften von Kompositmaterialien 
Die Apatite der Partikelgrößen 20 - 40, 40 - 63, 63 - 80 und 80 - 100 µm wurden mit POL zu 
kompakten Kompositen verarbeitet. Die verwendeten DBPO- und BHET-Gehalte entsprachen 
den Mengen aus den Systemen POL/HA-1 und POL/CHA-1 (Tabelle 14). 8 Probekörper pro 
Gemischzusammensetzung wurden hergestellt und die Verarbeitungszeiten, Aushärtezeiten 
sowie mechanischen Eigenschaften im Druck- und 3-Punkt-Biegeversuch bestimmt. 
 
6.2.1.3 Probekörper zur Untersuchung des Einflusses der Grenzflächenmodifizie-
rung auf die mechanischen Eigenschaften von Kompositmaterialien 
Die Ausbildung einer optimalen Grenzfläche zwischen Matrix und Füllstoff ist für die gefor-
derten Materialeigenschaften von Verbundmaterialien essentiell. Der Einfluss der Haftvermittler 
2-(Methacryloyloxy)ethyl-phosphat (EGMP) und Bis[2-(methacryloyloxy)ethyl]-phosphat (BIS-
EGMP) auf die mechanischen Eigenschaften hergestellter kompakter Komposite wurde an ei-
nem ausgewählten POL/Apatit-Gemisch untersucht. In Abb. 27 sind die Strukturformeln der 
Haftvermittler dargestellt. Die enthaltenen Doppelbindungen der Methacrylatreste können bei 
der Polymerisation des POL aufgespalten und in die POL-Matrix eingebaut werden. Die Phos-
phatgruppen können zu den im Apatit enthaltenen Calciumionen elektrostatische Wechselwir-



































Abb. 27: Strukturformeln verwendeter Haftvermittler 
 
Es wurden Haftvermittleranteile zwischen 0,5 und 15 Ma% auf die in den Kapiteln 5.2.1 und 
5.2.2 hergestellten HA- und CHA-Pulvern (Partikelgrößenbereich 80 - 100 µm) nach folgender 
Vorgehensweise immobilisiert. Ein Gemisch aus Haftvermittler und BHET wurde in Ethanol 
gelöst und der Apatit in der Ethanollösung suspendiert. Nach Abdampfen des Ethanols blieben 
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Haftvermittler und BHET als Beschichtung auf dem Apatit zurück. In Tabelle 16 sind die einge-
setzten Mengen von Makromer, Apatit, Initiator, Beschleuniger und verwendetem Haftvermittler 
aufgeführt.  
Tabelle 16: Zusammensetzung der Gemische zur Herstellung von kompakten Kompositmaterialien 
mit variablen Haftvermittleranteilen  
POL Apatita DBPO in POL BHET auf Apatit Haftvermittlerb auf Apatit 
[Ma%] [Ma%] [Ma%] [Ma%] [Ma%] 
60 40 2 1 0,5; 1; 2; 5; 10; 15c 
a verwendet wurden CHA und HA der Partikelgrößen 80 - 100 µm 
b EGMP, BIS-EGMP 
c nur für EGMP bei HA 
 
6.2.2 Poröse Komposite 
Zur Herstellung von porösen Kompositmaterialien wurden zwei unterschiedliche Herstel-
lungsmethoden verwendet.  
 
6.2.2.1 Herstellung nach dem particulate leaching-Verfahren 
Das Prinzip des particulate leaching wurde bereits in Kapitel 2.2.4 im Detail erläutert. Das 
Vorgehen zur Herstellung poröser Komposite aus POL und den Apatiten umfasste im ersten 
Schritt das Lösen von 2 Ma% DBPO im POL und das Beschichten des Apatits mit 1 Ma% BHET 
nach dem Vorgehen gemäß Kapitel 6.2.1. Aus handelsüblichem, geprilltem Natriumchlorid (Par-
tikelgröße: d50 = 400 µm) wurden Natriumchlorid/Apatit Gemische unterschiedlicher Zusammen-
setzung hergestellt, die anschließend nach Zugabe von POL in Silikonnegativformen zu zylind-
rischen Formkörpern (10 x 10 mm, Durchmesser x Höhe) verarbeitet wurden. Für die Herstel-
lung der Komposite wurden die in den Kapiteln 5.2.1 und 5.2.2 hergestellten HA- und CHA-
Pulver der Größenbereiche 20 - 40 und 80 - 100 µm verwendet. Die verwendeten Gemischzu-
sammensetzungen sind in Tabelle 17 aufgeführt. Nach vollständigem Aushärten der Komposite 
wurden diese 20 s in Aceton geschwenkt und die Grund- bzw. Deckflächen der Probekörper mit 
Schleifpapier (Körnung K800) angeschliffen. Anschließend wurden die Komposite in destilliertes 
Wasser überführt, um das Natriumchlorid herauszulösen. Das Wasser wurde drei mal gewech-
selt. Nach 24 h wurden die Komposite bei 70 °C 12 h getrocknet. Im Folgenden werden poröse 
Komposite, die nach dem particulate leaching hergestellt wurden, als PSK (Poröse SalzKom-
posite) abgekürzt. 
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Tabelle 17: Zusammensetzung der Gemische zur Herstellung von porösen Kompositmaterialien 
nach dem particulate leaching 
Gemisch POL Natriumchlorid Apatit 
 [Ma%] [Ma%] [Ma%] 
I 33,33 52 14,66 
II 33,33 58,33 8,33 
III 25 68,78 6,22 
IIIa 16,66 76,41 6,93 
IV 16,66 79,16 4,16 
 
6.2.2.2 Herstellung von porösen Kompositen mit einem selbsthärtenden Schäu-
mungsverfahren 
Die Aushärtung der entwickelten Gemische basiert auf der radikalischen Polymerisation von 
POL durch die in Kapitel 6.2.1 vorgestellte Initiator/Beschleuniger-Kombination. Der Verfah-
rensablauf wird im Folgenden exemplarisch erläutert. Im Makromer wurden 3,5 Ma% DBPO 
gelöst und die Apatite mit 1 Ma% BHET und 1 Ma% EGMP beschichtet. Der Einwaage an Apa-
tit wurde Ammoniumcarbonat ((NH4)2CO3 ) untergemischt und homogenisiert. Mit Hilfe der Ult-
raschallsonde UW 2200 (Bandelin, Deutschland) wurde aus POL und Wasser eine Emulsion 
hergestellt. Im Anschluss daran wurde das Apatit/Ammoniumcarbonat-Gemisch der Emulsion 
untergerührt, homogenisiert und in zylindrische Silikonnegativformen verarbeitet. Die Silikon-
formen (10 x 10 mm, Durchmesser x Höhe) wurden bis zum oberen Rand gefüllt. Während der 
Formgebung begann die Polymerisation und nach wenigen Sekunden war das Gemisch voll-
ständig ausgehärtet. Die Komposite wurden 12 h bei 70 °C getrocknet. Im Folgenden werden 
poröse Komposite, die nach dem Schäumungsverfahren hergestellt wurden als PGK (Poröse 
Geschäumte Komposite) abgekürzt.  
 
Die komplexe Gemischzusammensetzung erfordert die genaue Abstimmung der eingesetzten 
Komponentenmengen um ein Kompositmaterial mit optimierten Eigenschaften zu erhalten. Der 
Einfluss des Wasser-, Ammoniumcarbonat- und Apatitanteils auf die Aushärtungszeiten, Porosi-
täten und mechanischen Eigenschaften der Komposite wurden wie folgt untersucht. 
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Gemische zu Untersuchung des Einflusses des Initiatorgehalts auf den Schäumungs-
prozess 
Im ersten Schritt wurde der Einfluss des DBPO-Gehaltes auf die Aushärtezeiten der Gemi-
sche untersucht. Es wurden je 2, 3, 3,5 und 4 Ma% DBPO im POL gelöst und die Gemisch-
komponenten POL : H2O : Apatit : (NH4)2CO3 im Verhältnis 5 : 2,5 : 2,5 : 1 g (45,45 : 22,73 : 
22,73 : 9,09 Ma%) zu Kompositen verarbeitet. Die Aushärtezeiten und die Porositäten der 
Komposite wurden bestimmt. 
 
Gemische zu Untersuchung des Einflusses des Wasseranteils auf den Schäumungs-
prozess 
In Tabelle 18 sind unterschiedliche Gemischzusammensetzungen für die Herstellung von 
porösen Kompositmaterialien aufgeführt. Die Einwaagen von POL, HA und des Ammoniumcar-
bonats wurden konstant gehalten (POL : HA : (NH4)2CO3 = 5 : 2,5 : 1 g) und der Einfluss des 
Wasseranteils auf den Schäumungsprozess wurde untersucht.  
Tabelle 18: Zusammensetzung der Gemische zur Herstellung von porösen Kompositen mit HA, 
Variation des Wasseranteils 
Gemisch  POL H2O HA (NH4)2CO3 
W-PGK-I Ma% 55,56 5,56 27,78 11,10 
W-PGK-II Ma% 52,63 10,53 26,32 10,53 
W-PGK-III Ma% 50,00 15,00 25,00 10,00 
W-PGK-IV Ma% 47,62 19,05 23,81 9,52 
W-PGK-V Ma% 45,45 22,73 22,73 9,09 
W-PGK-VI Ma% 43,48 26,09 21,74 8,70 
W-PGK-VII Ma% 41,67 29,17 20,83 8,33 
       
 
Gemische zu Untersuchung des Einflusses des Carbonatsalzanteils auf den Schäu-
mungsprozess 
Die Massenanteile von POL, H2O und HA wurden konstant gehalten (POL : H2O : HA = 2 : 1 
: 1 g) und der Einfluss des Carbonatsalzanteils (Tabelle 19) in den Gemischzusammensetzun-
gen auf den Schäumungsprozess untersucht.  
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Tabelle 19: Zusammensetzung der Gemische zur Herstellung von porösen Kompositen mit HA, 
Variation des Ammoniumcarbonatanteils 
Gemisch  POL H2O HA (NH4)2CO3 
CS-PGK-I Ma% 47,62 23,81 23,81 4,76 
CS-PGK-II Ma% 45,45 22,73 22,73 9,09 
CS-PGK-III Ma% 43,48 21,74 21,74 13,04 
CS-PGK-IV Ma% 41,67 20,83 20,83 16,67 
CS-PGK-V Ma% 40,00 20,00 20,00 20,00 
CS-PGK-VI Ma% 38,46 19,23 19,23 23,08 
CS-PGK-VII Ma% 37,04 18,52 18,52 25,93 
       
 
Gemische zu Untersuchung des Einflusses des Apatitanteils auf den Schäumungs-
prozess 
Für die Herstellung von porösen Kompositen mit unterschiedlichen Apatitanteilen kamen die 
in Tabelle 20 dargestellten Gemischzusammensetzungen zum Einsatz. Die Massenanteile von 
POL, H2O und (NH4)2CO3 wurden konstant gehalten (POL : H2O : (NH4)2CO3 = 5 : 2,5 : 1 g). Es 
wurden Apatite der Partikelgrößen 20 - 40, 40 - 63, 63 - 80, 80 - 100 µm verwendet und die 
Aushärtezeiten, Porositäten und mechanischen Eigenschaften der porösen Komposite be-
stimmt.  
Tabelle 20: Zusammensetzung der Gemische zur Herstellung von porösen Kompositen mit HA unter 
Variation des Apatitanteils 
Gemisch  POL H2O CHA (NH4)2CO3 
AP-PGK-I Ma% 45,45 22,73 22,73 9,09 
AP-PGK-II Ma% 43,48 21,74 26,09 8,70 
AP-PGK-III Ma% 41,67 20,83 29,17 8,33 
AP-PGK-IV Ma% 40,00 20,00 32,00 8,00 
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7 Kompositmaterialien - Ergebnisse 
7.1 Makromercharakterisierung 
7.1.1 Molmasse 
Unter Annahme von vollständigem Stoffumsatz der Edukte und Berücksichtigung der Edukt-
verhältnisse wurde die theoretische (=kalkulierte (cal)) Molmasse berechnet. In Tabelle 21 sind 
die berechnete Molmasse und die aus der GPC bestimmten gewichtsgemittelte und zahlenge-
mittelte Molmasse eines hergestellten POL-Makromers dargestellt. Die Polydispersität weist auf 
eine enge Molmassenverteilung hin. Die Wiederholungsansätze des Makromers zeigten in der 
GPC-Analyse reproduzierbare Werte, so dass hier auf die Darstellung aller ermittelter Molmas-
sen verzichtet wird. 
Tabelle 21: Molmassenverteilung von hergestelltem POL 
Makromer Mcal Mp Mn Mw D 
 [g/mol] [g/mol] [g/mol] [g/mol]  
POL 570,52 710 620 760 1,23 
 
7.1.2 Oberflächenenergie 
Die bestimmte Oberflächenenergie für das reine POL-Polymernetzwerk ist in Tabelle 22 
dargestellt. Im Vergleich zu Wasser besitzt das POL-Polymernetzwerk eine geringere Oberflä-
chenenergie. Die bestimmte Gesamtoberflächenenergie beträgt 39,67 mN/m mit einem polaren 
Anteil von 3,78 mN/m. 
Tabelle 22: Oberflächenenergie von POL 
Probe γ γd γp 
 mN/m mN/m mN/m 
POL-Polymernetzwerk 39,67 35,89 3,78 
Wassera 72,8 21,8 51,0 
   a entnommen aus Referenz [299] 
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7.2 Kompakte Polymer/Apatit-Kopositmaterialien 
Die hergestellten Apatite nach Ansatz HA-95 und CHA wurden entsprechend der Methoden-
beschreibung (Kapitel 5.2.1 und 5.2.2) in unterschiedliche Größenbereiche separiert. In Tabelle 
23 sind die d50 Werte der mittels statischer Lichtstreuung ermittelten Partikelgrößen gegenüber-
gestellt. 
Tabelle 23: Partikelgrößenverteilung fraktionierter Apatite 
Siebbereich HA d50 CHA d50 
 [µm] [µm] 
≤ 20 µm 12,54 12,48 
20 - 40 µm 20,08 21,41 
40 - 63 µm 34,78 39,63 
63 - 80 µm 71,59 73,71 
80 - 100 µm 84,64 91,08 
 
 
7.2.1 Einfluss der Apatitpartikelgrößen auf die Verarbeitungs-, Aushärtezeiten und 
mechanischen Eigenschaften kompakter Komposite 
7.2.1.1 Einfluss der Apatitpartikelgrößen auf die Verarbeitungs- und Aushärtezeiten  
Nach Tabelle 13 wurden aus den POL/HA-1- und POL/CHA-1-Gemischen Kompositmateria-
lien (2 Ma% DBPO, 1 Ma% BHET) unterschiedlicher Zusammensetzung hergestellt. Die ermit-
telten Verarbeitungs- und Aushärtezeiten sind in Abb. 28 und Abb. 29 dargestellt. Die Definitio-
nen für die Verarbeitungs- und Aushärtezeit sind dem Glossar zu entnehmen. Es sind deutliche 
Abhängigkeiten der Verarbeitungs- bzw. Aushärtezeiten von den Gemischzusammensetzungen 
erkennbar. Je höher der Apatitgehalt im Gemisch, umso schneller polymerisiert das Gemisch. 
Des Weiteren ist zu erkennen, dass mit steigender Partikelgröße die Verarbeitungs- und Aus-
härtezeiten der Gemischzusammensetzungen 80/20 und 70/30 ansteigen. Das Gemisch 60/40 
zeigt bei Verwendung unterschiedlicher Partikelgrößen keine Unterschiede bei den Verarbei-
tungszeiten und nur geringe Unterschiede bei den Aushärtezeiten.  
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Abb. 29: Aushärtezeiten von POL/HA-1 nach Tabelle 13 
Die Zeitunterschiede zwischen Kompositgemischen gleicher Gemischzusammensetzung aber 
unterschiedlichen Apatitpartikelgrößen nehmen mit ansteigendem Apatitgehalt im Komposit ab. 
 
7.2.1.2 Einfluss der Apatitpartikelgrößen auf die mechanischen Eigenschaften 
mechanische Eigenschaften von POL/HA-1-Kompositen 
In Tabelle 24 sind die ermittelten Eindringmodule und Vickershärten für das reine POL-
Polymernetzwerk und POL/HA-1 dargestellt. Das Kompositgemisch POL/HA-1 zeigt ein wesent-
lich höheren Eindringmodul sowie eine höhere Vickershärte im Vergleich zum POL-
Polymernetzwerk. Der K1C-Wert für das POL-Polymernetzwerk konnte bisher nicht bestimmt 
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werden, da bei Eindruck der Vickerspyramide keine Palmqvist-Risse erzeugt werden konnten. 
Hier erfolgen gegenwärtig weitere Untersuchungen zur Erzeugung der Palmqvist-Risse nach 
Vorbehandlung der POL-Oberfläche mit geeigneten Ölen. 
Tabelle 24: Eindringmodul, Vickershärte und K1C-Wert für POL-Polymernetzwerk und POL/HA-1 
Probe Eindringmodul Vickershärte K1C 
 [GPa] [N/mm²] [MPa⋅m1/2] 
POL-Polymernetzwerka 4,6 ± 0,4 206 ± 13 - 
POL/HA-1 (60/40) 8,8 ± 1,2 303 ± 76 1,359 ± 0,25 
a POL polymerisiert mit 4 Ma% DBPO bei 110 °C 
 
In Abb. 30 sind die radiale Risslänge c (gemessen vom Mittelpunkt des Eindruckes bis zur Riss-
spitze) und die halbe Eindruckdiagonale a als Funktion der Last F für 7 Laststufen (F = 9.81 N; 
29,43 N; 49,05 N; 98,1 N; 153,28 N; 196,2 N und 294,3 N) dargestellt. Die durchgezogenen 
Kurven wurden mit den Exponenten entsprechend der Theorie zur Bestimmung der Härte H 
(1/2) und der Theorie zur Bestimmung der Risszähigkeit K
1C 
(2/3) angepasst. Der gefundene 
funktionale Zusammenhang c = f(F) weist auf Last- bzw. Rissgrößenunabhängigkeit von K
1C 
hin. 




Abb. 30: Radiale Risslänge c und halbe Eindruckdiagonale a als Funktion der Last F (HA-
Partikelgröße 20 - 40 µm) 
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Die E-Module hergestellter Komposite können mit der allgemeinen Mischungsregel (Gleichung 
11) und der inversen Mischungsregel (Gleichung 12) abgeschätzt werden [351]. Unter der An-
nahme, dass die Kraft parallel (longitudinal) zu den eingelagerten Partikeln im Komposit wirkt, 
resultiert der E-Modul (ElK) des Komposits nach Gleichung 11. Wirkt die Kraft senkrecht (trans-
versal) zur Faserlängsachse, errechnet sich der theoretische E-Modul (EtK) nach Gleichung 12. 




K M M P PE E V E V= ⋅ + ⋅  Gleichung 11 
t M P
K
P M M P
E EE
E V E V
⋅= ⋅ + ⋅
 Gleichung 12 
 
 
Mit dem bestimmten E- bzw. Biegemodul für das reine POL-Polymernetzwerk (0,85 bzw. 3,41 
GPa, Bestimmung auf den folgenden Seiten dargestellt) und aus der Literatur bekannten Wer-
ten für HA und CHA-Materialien [352] wurden die theoretischen E- (Abb. 31) und Biegemodule 
(Abb. 32) der Kompositmaterialien berechnet. In Tabelle 25 sind die Erwartungswerte der Mo-
dule für die in dieser Arbeit verwendeten Mengen Apatit im Komposit zusammenfassend darge-
stellt. Die experimentell bestimmten E- bzw. Biegemodule der Komposite aus dieser Arbeit 
(Messwerte auf den folgenden Seiten dargestellt) sollten erwartungsgemäß zwischen den longi-
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Abb. 31 Entwicklung des longitudinalen und transversalen E-Moduls von POL/Apatit-Kompositen 
mit ansteigendem Apatitanteil 
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In Abb. 32 überlagern sich der longitudinale und transversale Kurvenverlauf von POL/CHA-
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Abb. 32 Entwicklung des longitudinalen und transversalen Biegemoduls von POL/Apatit-
Kompositen mit ansteigendem Apatitanteil 
Tabelle 25: Theoretische Erwartungsbereiche der E- und Biegemodule von POL/Apatit-Kompositen 
mit steigenden Apatitanteilen 
POL/HA-Komposite POL/CHA-Komposite Apatit im 
Komposit E-Modul Biegemodul E-Modul Biegemodul 
[Ma%] [GPa] [GPa] [GPa] [GPa] 
0 0,85 3,41 0,85 3,41 
10 0,89 ≤ 1,16 3,48 ≤ 3,54 0,89 ≤ 1,08 3,43 ≤ 3,43 
20 0,93 ≤ 1,51 3,57 ≤ 3,68 0,93 ≤ 1,34 3,45 ≤ 3,46 
30 0,99 ≤ 1,91 3,67 ≤ 3,84 0,99 ≤ 1,63 3,48 ≤ 3,49 
40 1,07 ≤ 2,36 3,80 ≤ 4,02 1,06 ≤ 1,96 3,51 ≤ 3,52 
 
 
In Abb. 33 und Abb. 34 sind die Druckfestigkeiten und E-Module hergestellter Komposite mit 
unterschiedlichen HA-Anteilen und HA-Partikelgrößen im Vergleich zum POL-Polymernetzwerk 
dargestellt. Das POL-Polymernetzwerk hat im Vergleich zu den Kompositen eine geringere 
Druckfestigkeit und einen geringeren E-Modul. Die Materialeigenschaften aller Komposite zei-
gen eine Abhängigkeit vom HA-Gehalt sowie der HA-Partikelgröße. Die Komposite mit 40 Ma% 
HA sind im Vergleich zu Kompositen mit 20 Ma% HA druckfester und steifer. Weiterhin ist eine 
Abnahme der Druckfestigkeiten und E-Module in Kompositen mit 20 Ma% HA mit ansteigender 
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Partikelgröße erkennbar. Für Komposite mit 40 Ma% HA-Anteil können aufgrund der ermittelten 
Standardabweichungen keine eindeutigen Aussagen getroffen werden. Die ermittelten E-






















Komposit 80/20 Komposit 60/40
POL: 
37,03 ± 7,57 MPa 
 
Abb. 33: Druckfestigkeiten von POL/HA-1-Kompositen der Zusammensetzung 80/20 und 60/40  
















Komposit 80/20 Komposit 60/40
POL: 
0,85 ± 0,13 GPa 
 
Abb. 34: E-Module von POL/HA-1-Kompositen der Zusammensetzung 80/20 und 60/40 (- - - 
POL-Polymernetzwerk ohne Apatitanteil ) 
 
In Abb. 35 und Abb. 36 sind die Biegefestigkeiten und Biegemodule vom POL-Polymernetzwerk 
und von hergestellten POL/HA-1-Kompositen dargestellt. Alle Komposite haben im Vergleich 
zum POL-Polymernetzwerk geringere Biegefestigkeiten hinweisend auf Haftversagen der 
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POL/HA-Grenzfläche unter Biegebelastung. Die Biegefestigkeiten und Biegemodule von Kom-
positen der Zusammensetzung 70/30 und 60/40 nehmen mit steigender HA-Partikelgröße ab. 
Komposite der Zusammensetzung 80/20 weisen geringere Biegemodule als das reine POL-






















Komposit 80/20 Komposit 70/30 Komposit 60/40
POL:
50,7 ± 16,50 MPa 
 
Abb. 35: Biegefestigkeiten von POL/HA-1-Kompositen der Zusammensetzung 80/20 und 60/40 (- 




















Komposit 80/20 Komposit 70/30 Komposit 60/40
POL:
3,41 ± 0,57 GPa 
 
Abb. 36: Biegemodule von POL/HA-1-Kompositen der Zusammensetzung 80/20 und 60/40 (- - - 
POL-Polymernetzwerk ohne Apatitanteil) 
 
Die Biegemodule der Gemische 60/40 (HA-Partikelgrößen 20 - 40 und 40 - 63 µm) sind signifi-
kant größer (p= 0,00123 bzw. p= 0,0017) als das Biegemodul vom POL-Polymernetzwerk. Her-
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gestellte Komposite mit HA-Partikel der Größenbereiche 20 - 40 und 40 - 63 µm zeigen einen 
Anstieg der Biegefestigkeiten und Module mit ansteigendem HA-Anteil. Die ermittelten Biege-
module der POL/HA-1-Komposite mit 20 Ma% HA sind kleiner, die mit 30 und 40 Ma% HA grö-
ßer als die theoretischen Erwartungswerte (Tabelle 25). Bei der Bestimmung der Biegefestigkei-
ten von Kompositen mit Partikeln 80 - 100 µm sind große Standardabweichungen zu erkennen.  
mechanische Eigenschaften von POL/CHA-1-Kompositen 
Die Druckfestigkeiten und E-Module hergestellter Komposite mit unterschiedlichen CHA-
Anteilen und CHA-Partikelgrößen im Vergleich zum POL-Polymernetzwerk sind in Abb. 37 und 
Abb. 38 dargestellt. POL/CHA-1-Komposite zeigen erhöhte Druckfestigkeiten und E-Module im 
Vergleich zum POL-Polymernetzwerk. Komposite der Zusammensetzung 60/40 sind druckfester 
und steifer als Komposite mit 20 Ma% CHA-Anteil. Mit steigender Partikelgröße nehmen die 
Druckfestigkeiten der hergestellten Komposite ab. Die E-Module von Kompositen mit 20 Ma% 
CHA nehmen mit steigender Partikelgröße ab. Für die E-Module der Komposite mit 40 Ma% 
CHA wurden große Standardabweichungen bestimmt, so dass kein eindeutiger Einfluss der 
Partikelgröße auf den E-Modul erkennbar ist. Die ermittelten E-Module der POL/CHA-1-





















Komposit 80/20 Komposit 60/40
POL: 
37,03 ± 7,57 MPa 
 
Abb. 37: Druckfestigkeiten von POL/CHA-1-Kompositen der Zusammensetzung 80/20 und 60/40 
(- - - POL-Polymernetzwerk ohne Apatitanteil) 
 

















Komposit 80/20 Komposit 60/40
POL: 
0,85 ± 0,13 GPa 
 
Abb. 38: E-Module von POL/CHA-1-Kompositen der Zusammensetzung 80/20 und 60/40 (- - - 
POL-Polymernetzwerk ohne Apatitanteil) 
 
Die ermittelten Biegefestigkeiten und Biegemodule hergestellter POL/CHA Komposite sind in 
Abb. 39 und Abb. 40 dargestellt. Die Biegefestigkeiten hergestellter Komposite zeigen niedrige-
re Werte als für das POL-Polymernetzwerk. Die Biegefestigkeiten bei der Einlagerung von 
40 Ma% CHA (20 - 40, 40 - 63 µm) sind statistisch nicht signifikant, die Biegemodule signifikant 
unterschiedlich im Vergleich zum POL-Polymernetzwerk (Tabelle 26). Komposite mit einem 
CHA-Anteil kleiner 30 Ma% haben geringere Biegemodule als das POL-Polymernetzwerk. Mit 
steigender Partikelgröße nehmen die Biegefestigkeiten und -module ab, wobei besonders beim 
Gemisch 80/20 große Standardabweichungen erkennbar sind. Die ermittelten Biegemodule der 
POL/CHA-1-Komposite mit 20 Ma% HA sind kleiner, die mit 30 und 40 Ma% CHA größer als die 
theoretischen Erwartungswerte (Tabelle 25). 
Tabelle 26: Statistische Auswertung der ermittelten Biegefestigkeiten und Biegemodule von 
POL/CHA-1-Kompositen (Signifikanzlevel p ≤ 0,05) 




  [µm]   
20 - 40 0,892 3,541⋅10-6 
POL/CHA-1 vs. POL 60/40 
40 - 63 0,631 6,029⋅10-4 
 
 
























Komposit 80/20 Komposit 70/30 Komposit 60/40
POL:
 50,7 ± 16,50 MPa 
 
Abb. 39: Biegefestigkeiten von POL/CHA-1-Kompositen der Zusammensetzung 80/20 und 60/40 



















Komposit 80/20 Komposit 70/30 Komposit 60/40
POL: 
3,41 ± 0,57 MPa 
 
Abb. 40: Biegemodule von POL/CHA-1-Kompositen der Zusammensetzung 80/20 und 60/40 (- - - 
POL-Polymernetzwerk ohne Apatitanteil) 
Spannungs-Stauchungs-Diagramme 
Die Spannungs-Stauchungs-Verläufe in Abb. 41 zeigen charakteristische Änderungen im 
Kurvenverlauf durch den Zusatz von unterschiedlichen Apatitanteilen zu POL. Im Kurvenverlauf 
des reinen POL-Polymernetzwerks tritt am Ende des elastischen Bereiches Sprödbruch ohne 
plastische Verformung ein. Der Zusatz von Apatit zur Polymermatrix führt zu einem steileren 
Anstieg im elastischen Bereich und zur Erhöhung der maximalen Spannung an der Elastizitäts-
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grenze im Vergleich zum reinen POL-Polymernetzwerk. Auftretende Mikrorisse führen nicht 
zum sofortigen Versagen des Komposits. Des Weiteren ist durch den Zusatz von Apatit zur 
POL-Matrix ein plastischer Verformungsbereich im Anschluss an den elastischen Bereich er-


























Elastizitätsgrenze des Komposits 60/40
 
Abb. 41: Charakteristische Spannungs-Stauchungs-Kurven bei Druckfestigkeitsbestimmungen an 
POL/Apatit-Kompositen 
 
7.2.2 Einfluss der Initiator/Beschleuniger-Konzentrationen auf die Verarbeitungs-, 
Aushärtezeiten und mechanischen Eigenschaften kompakter Komposite 
7.2.2.1 Einfluss der Initiator/Beschleuniger-Konzentrationen auf die Verarbeitungs- 
und Aushärtezeiten 
In Abb. 42 sind die ermittelten Aushärtezeiten von den Systemen PLO/HA-1 (grüne Kurve) 
und PLO/HA-2 (blaue Kurve) nach der Zusammensetzung aus Tabelle 14 dargestellt. Bei an-
steigendem Apatitgehalt steigt das BHET/DBPO-Massenverhältnis (rote Kurve) in jedem Ge-
misch an. Der Anstieg des BHET/DBPO-Massenverhältnisses führt zu einer Verringerung der 
Aushärtezeiten der hergestellten Gemische. Bei der Herstellung der POL/HA-1-Komposite 
(Tabelle 14) stehen DBPO und BHET im Masseprozentverhältnis 2:1. Für das Gemisch 90/10 
des Systems POL/HA-1 konnte keine Aushärtezeit angegeben werden, da dieses Gemisch 
auch nach mehreren Stunden hochviskos verblieb und thermisch nachgehärtet werden musste. 
Bei Verdopplung der verwendeten DBPO- und BHET-Anteile im System PLO/HA-2 sinken die 
Aushärtezeiten der Gemische bis auf ein Fünftel der Zeiten von POL/HA-1. Im System PLO/HA-
1 ist die Aushärtung eines 70/30-Gemischs nach 362 s, im System POL/HA-2 nach ca. 75 s 
vollständig.  








































Abb. 42: Aushärtezeiten von POL/HA-Gemischen mit unterschiedlichen BHET-/DBPO-Gehalten 
in Abhängigkeit vom Apatitanteil (HA-Partikelgröße 63 - 80 µm) 
 
Die Modifizierung der immobilisierten BHET-Mengen auf den Apatiten (Tabelle 15) führt zu glei-
chen Verarbeitungs- und Aushärtezeiten der Gemischzusammensetzungen 80/20 und 60/40 
gleicher Apatitpartikelgröße (Abb. 43, Abb. 44). Die Erhöhung des Apatitanteils führt zu keiner 
Erniedrigung der Verarbeitungs- und Aushärtezeiten. Die Gemische mit Apatitpartikeln der Grö-
ße 80 - 100 µm zeigen höhere Verarbeitungs- und Aushärtezeiten im Vergleich zu Gemischen 























Abb. 43: Verarbeitungszeiten von POL/HA-Gemischen mit konstantem BHET-/DBPO-
Massenverhältnis in den Gemischzusammensetzungen 























Abb. 44: Aushärtezeiten von POL/HA-Gemischen mit konstantem BHET/DBPO-Massenverhältnis 
in den Gemischzusammensetzungen 
Die Verarbeitungs- und Aushärtezeiten von POL/CHA-Gemischen unterschiedlicher Partikel-
größen zeigen keine Unterschiede. Es ist keine Zunahme der Aushärtezeit bei Gemischen be-


























Abb. 45: Verarbeitungszeiten von POL/CHA-Gemischen mit konstantem BHET/DBPO-
Massenverhältnis in den Gemischzusammensetzungen 



















20 - 40 µm 63 - 80 µm 80 - 100 µm
POL/CHA-2 POL/CHA-3
 
Abb. 46: Aushärtezeiten von POL/CHA-Gemischen mit konstantem BHET/DBPO-
Massenverhältnis in den Gemischzusammensetzungen 
 
7.2.2.2 Einfluss der Initiator/Beschleuniger-Konzentrationen auf die mechanischen 
Eigenschaften 
In den Abb. 47 und Abb. 48 sind die Druckfestigkeiten und E-Module von Kompositen, die 
mit unterschiedlichen BHET/DBPO-Massenverhältnissen hergestellt wurden, dargestellt. Keine 
statistisch signifikanten Unterschiede in den Druckfestigkeiten und E-Modulen zwischen den 
Systemen POL/HA-1 vs. POL/HA-3 sowie POL/HA-1 vs. POL/HA-4 mit gleicher Partikelgröße 
konnten ermittelt werden. Die erreichten Druckfestigkeiten und E-Module der POL/HA-
Komposite sind größer als die des POL-Polymernetzwerks (Abb. 47). Die ermittelten E-Module 
der POL/HA-Komposite stimmen mit den theoretischen Berechnungen aus Tabelle 25 überein. 
Tabelle 27: Statistische Auswertung der ermittelten Druckfestigkeiten und E-Module von POL/HA-
Kompositen (Signifikanzlevel p ≤ 0,05) 




  [µm]   
20 - 40 0,308 0,561 
POL/HA-1 vs. POL/HA-3 80/20 
63 - 80 0,499 0,981 
20 - 40 0,129 0,545 
POL/HA-1 vs. POL/HA-4 60/40 
63 - 80 0,707 0,113 
























POL/HA-1, 80/20 POL/HA-3, 80/20
POL/HA-1, 60/40 POL/HA-4, 60/40
POL:
37,03 ± 7,57 MPa 
 
Abb. 47: Vergleich der Druckfestigkeiten von POL/HA-Kompositen hergestellt mit unterschiedli-

















POL/HA-1, 80/20 POL/HA-3, 80/20
POL/HA-1, 60/40 POL/HA-4, 60/40
POL:
0,85 ± 0,13 GPa 
 
Abb. 48: Vergleich der E-Module von POL/HA-Kompositen hergestellt mit unterschiedlichen 
BHET/DBPO-Verhältnissen (- - - POL-Polymernetzwerk ohne Apatitanteil) 
 
Es konnten keine statistisch signifikanten Unterschiede der Druckfestigkeiten und E-Module 
zwischen POL/CHA-1 vs. POL/CHA-2 (CHA-Partikelgröße 20 – 40 µm) sowie POL/CHA-1 vs. 
POL/CHA-3 mit Partikelgrößen 20 - 40, 63 - 80 µm ermittelt werden (Tabelle 27). Signifikante 
Unterschiede in den Druckfestigkeiten (p= 0,030) und den E Modulen (p= 0,048) ergeben sich 
7   Kompositmaterialien - Ergebnisse 
 
 90 
beim Vergleich von POL/CHA-1 vs. POL/CHA-2 (Gemischzusammensetzung 80/20, 63 - 80 
µm). Die erreichten Druckfestigkeiten und E-Module aller POL/CHA-Komposite sind größer als 
die des POL-Polymernetzwerks. Die ermittelten E-Module der POL/CHA-Komposite stimmen 
mit den theoretischen Berechnungen aus Tabelle 25 überein. 
Tabelle 28: Statistische Auswertung der ermittelten Druckfestigkeiten und E-Module von POL/CHA-
Kompositen (Signifikanzlevel p ≤ 0,05) 




  [µm]   
20 ≤ 40 0,511 0,278 
POL/CHA-1 vs. POL/CHA-2 80/20 
63 ≤ 80 0,03 0,048 
20 ≤ 40 0,517 0,308 
POL/CHA-1 vs. POL/CHA-3 60/40 





















POL/CHA-1,  80/20 POL/CHA-2,  80/20
POL/CHA-1,  60/40 POL/CHA-3,  60/40
POL:
37,03 ± 7,57 MPa 
 
Abb. 49: Vergleich der Druckfestigkeiten von POL/CHA-Kompositen hergestellt mit unterschiedli-
chen BHET/DBPO-Verhältnissen (- - - POL-Polymernetzwerk ohne Apatitanteil) 
 

















POL/CHA-1,  80/20 POL/CHA-2,  80/20
POL/CHA-1, 60/40 POL/CHA-3, 60/40
POL:
0,85 ± 0,13 GPa 
 
Abb. 50: Vergleich der E-Module von POL/CHA-Kompositen hergestellt mit unterschiedlichen 
BHET/DBPO-Verhältnissen (- - - POL-Polymernetzwerk ohne Apatitanteil) 
 
7.2.3 Grenzflächenmodifizierung in kompakten Kompositmaterialien 
Es wird angenommen, dass nur die Phosphatgruppen der Haftvermittler EGMP und BIS-
EGMP mit den Calciumionen und den Hydroxidionen des Apatitkristallgitters ionische Wechsel-
wirkungen bzw. Wasserstoffbrückenbindungen eingehen. Weiterhin wird angenommen, dass 
die hydrophoben Polymerketten der Haftvermittler keinerlei Wechselwirkung mit den Apatitparti-
keln eingehen. Die Phosphatgruppe bildet eine tetraedrische Geometrie aus, wobei das Phos-
phoratom in der Mitte des Tetraeders und die Sauerstoffatome an den Eckpunkten angeordnet 
sind. Aus den bekannten Atomabständen der Sauerstoff-Atome (ca. 0,254 nm) im Phosphattet-
raeder kann der Oberflächeninhalt einer Phosphatgruppe berechnet werden. Unter Berücksich-
tigung der Einwaage des Haftvermittlers und der Avogadro-Konstante kann weiterhin der ge-
samte Oberflächeninhalt aller Phosphatgruppen in der Einwaage berechnet werden. Da nicht 
alle vier Tetraederseiten der Phosphatgruppe gleichzeitig mit der Partikeloberfläche wechsel-
wirken können, beziehen sich die berechneten Flächen in Tabelle 29 auf nur eine Tetraedersei-
te, also ein Viertel der Gesamtoberfläche. Im Vergleich mit den ermittelten spezifischen Ober-
flächen von HA-95 und CHA (Tabelle 11) ist erkennbar, dass die Apatitpartikeloberflächen nicht 
vollständig durch die unterschiedlichen Haftvermittlermengen beschichtet werden können. Die 
Partikel sind nicht durch Monolagen der Haftvermittler bedeckt. Zusätzlich ist es möglich, dass 
nicht alle Partikel gleichmäßig mit Haftvermittler beschichtet werden. 
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Tabelle 29: Flächeninhalte der mit den Apatitpartikeln wechselwirkenden Tetraederseiten in Abhän-
gigkeit vom verwendeten Haftvermittler und Haftvermittleranteil (zur Berechnung wurde 
eine Apatiteinwaage von 10 g angenommen)   
Haftvermittler Tetraederfläche EGMP Tetraederfläche BIS-EGMP 
[Ma%] [m²] [m²] 
0,5 0,17 0,11 
1 0,33 0,22 
2 0,67 0,44 
5 1,67 1,09 
10 3,34 2,18 
15 5,00 - 
 
 
In Abb. 51 sind die im Druckversuch ermittelten Festigkeiten und E-Module für POL/HA-
Komposite dargestellt. Unbehandelte Komposite (0 Ma% EGMP) zeigen im Druckversuch Fes-
tigkeiten von 60,3 MPa. Bei Verwendung von 0,5 Ma% EGMP steigen Festigkeit und E-Modul 
im Vergleich zu unbehandelten Kompositen an. Die Unterschiede der Druckfestigkeit sind nicht 
(p= 0,251), die der E-Module (p= 0,016) sind statistisch signifikant. Bei ansteigendem EGMP-
Anteil steigen die Druckfestigkeiten und E-Module weiter an. Bei 10 Ma% EGMP erreicht die 
Druckfestigkeit, bei 15 Ma% EGMP der E-Modul ein Maximum. Die Unterschiede der Druckfes-
tigkeiten von unbehandelten und mit 10 Ma% EGMP beschichteten Kompositen sind statistisch 
signifikant (p= 5,12⋅10-6). Die Unterscheide der E-Module bei 10 und 15 Ma% EGMP im Kom-
posit sind im Vergleich zu unbehandelten Kompositen statistisch signifikant (p= 5,10⋅10-4 bzw. 
p= 7,09⋅10-5). Charakteristische Spannungs-Stauchungs-Diagramme in Abb. 53a zeigen bei 
ansteigendem EGMP-Anteil einen vergrößerten plastischen Verformungsbereich der Proben. 
Mikrorisse im elastischen Bereich treten bei EGMP-Gehalten größer 1 Ma% nicht mehr auf.  
 



































Abb. 51: Mechanische Eigenschaften von kompakten POL/HA-Kompositen ermittelt im Druckver-
such (Haftvermittler EGMP) 
 
Durch Beschichtung der Apatite mit 0,5 und 1 Ma% BIS-EGMP sinken die Festigkeiten und E-
Module, steigen bei 2 Ma% BIS-EGMP an und erreichen bei 5 Ma% BIS-EGMP ein Maximum 
(Abb. 52a). Die Druckfestigkeit und der E-Modul bei 5 Ma% BIS-EGMP sind im Vergleich zu 
unbehandelten (0 Ma% BIS-EGMP) Kompositen statistisch signifikant (p= 0,0055 bzw. p= 
0,0008). Die Spannungs-Stauchungs-Diagramme zeigen bei 5 Ma% BIS-EGMP einen ausge-
prägten plastischen Verformungsbereich. Komposite mit 10 Ma% BIS-EGMP zeigen am Ende 
des elastischen Bereiches Sprödbruch (Abb. 53b). Die ermittelten Festigkeiten und Module aus 
dem Biegeversuch sind in Abb. 52b dargestellt. Im Bereich 0 ≤ BIS-EGMP ≤ 2 Ma% nehmen 
Biegefestigkeiten und Biegemodule ab und erreichen bei 5 Ma% BIS-EGMP ein Maximum. Die 
Unterschiede der Biegefestigkeiten von 0 Ma% vs. 5 Ma% BIS-EGMP sind statistisch signifikant 
(p= 0,00015), die Biegemodule statistisch nicht signifikant (p= 0,404).  
 


































































Abb. 52: Mechanische Eigenschaften von kompakten POL/HA-Kompositen (Haftvermittler BIS-

















0 % EGMP 0,5 % EGMP 1 % EGMP
10 % EGMP 15 % EGMP
a
















0 % BIS-EGMP 0,5 % BIS-EGMP




Abb. 53: Spannungs-Stauchungs-Verläufe ausgewählter POL/HA-Komposite (60/40): a) Haftver-
mittler EGMP, b) Haftvermittler BIS-EGMP 
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Die ermittelten Druckfestigkeiten und E-Module von haftvermittlermodifizierten POL/CHA-
Kompositen sind in Abb. 54a, b dargestellt. Komposite, die mit 0,5 Ma% EGMP beschichteten 
CHA hergestellt wurden, zeigen einen statistisch signifikanten Anstieg der Druckfestigkeit (p= 
0,0138) im Vergleich zu unbehandelten Kompositen. Im Bereich von 0,5 ≤ EGMP ≤ 10 Ma% 
sind keine signifikanten Änderungen der Druckfestigkeiten und E-Module erkennbar. Mit zu-
nehmendem EGMP-Anteil nimmt die plastische Verformung der Proben nach dem elastischen 
Bereich zu (Abb. 55a). Die Verwendung von BIS-EGMP führt zu einer Abnahme der Druckfes-
tigkeiten und E-Module im Vergleich zu unbehandelten Kompositen. POL/CHA-Komposite, her-
gestellt aus CHA beschichtet mit 0,5 Ma% BIS-EGMP, zeigen eine signifikante Abnahme der 
Druckfestigkeit (p= 0,031) und des E-Moduls (p= 0,006) im Vergleich zu unbehandelten Kom-
positen (Abb. 54b). Im Bereich von 0,5 ≤ BIS-EGMP ≤ 5 Ma% sind Zunahmen der Druckfestig-
keiten und der E-Module zu erkennen. Die Spannungs-Stauchungs-Diagramme in Abb. 55b 
zeigen bei Verwendung von BIS-EGMP flachere Anstiege im linearen Bereich im Vergleich zu 
unbehandelten Kompositen. Alle Proben ermüden am Ende des elastischen Bereiches ohne 





































   (Abbildungsbeschriftung auf nächster Seite) 

































Abb. 54: Mechanische Eigenschaften von kompakten POL/CHA-Kompositen ermittelt aus: a) 

















0 % EGMP 0,5 % EGMP
2 % EGMP 5 % EGMP
a















0 % BIS-EGMP 0,5 % BIS-EGMP
2 % BIS-EGMP 5 % BIS-EGMP
b
 
Abb. 55: Spannungs-Stauchungs-Verläufe ausgewählter POL/CHA-Komposite: a) Haftvermittler 
EGMP, b) Haftvermittler BIS-EGMP 
7.2.4 Analyse der Kompositzusammensetzung durch Pyrolyse 
Die Zusammensetzung hergestellter Komposite des Systems POL/CHA-1 (Partikelgröße 63 
- 80 µm) wurden mit thermogravimetrischen Verfahren und nach Pyrolyse im Hochtemperatur-
ofen ermittelt. Die Masseverluste durch pyrolytische Zersetzung des Komposits sind in Tabelle 
30 aufgelistet. Die ermittelten Masseverluste entsprechen der eingewogenen Menge von POL 
im Kompositgemisch. Mit Hilfe einer Thermowaage wurde weiterhin das Zersetzungsprofil des 
reinem POL-Polymernetzwerks und der Komposite grafisch erfasst (Abb. 56). Deutlich zu er-
kennen ist der Beginn der Zersetzung vom POL-Polymernetzwerk (rote Kurve) bei ca. 250 °C. 
Nach 6 Stunden Wärmebehandlung wurden als Restmasse für die POL-Probe 1,2 % ermittelt. 
Die Zersetzungsprofile der Komposite folgen dem Verlauf des POL-Polymernetzwerks und zei-
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gen nach 6 h geringere Masseverluste als die POL-Probe. Die ermittelten Restmassen der dar-
gestellten Komposite stimmen mit den Einwaagen des CHA aus Tabelle 30 überein. 
Tabelle 30: Ermittlung der Kompositzusammensetzungen durch Pyrolyse 
          Tiegelmasse  Tiegelmasse  
Gemisch 
POL/CHA 
leer mit Probe vor 
Pyrolyse 
Probenmasse mit Probe nach 
Pyrolyse 
Masseverlust 
  [%] [g] [g] [g] [g] [%] 
90/10 59,181 59,936 0,782 59,259 89,67 
80/20 27,181 28,052 0,871 27,36 79,45 
70/30 26,864 27,842 0,978 27,156 70,14 

























Abb. 56: Thermogravimetrische Analyse von POL und ausgewählten POL/CHA-Kompositen 
(CHA-Partikelgröße 63 - 80 µm, Messparameter: Aufheizrate 20 °C/min, 6 h halten bei 
400 °C) 
 
7.2.5 Elektronenmikroskopische Untersuchungen an Bruchflächen von Komposi-
ten 
REM-Aufnahmen von Bruchflächen von POL/HA-1-Kompositen sind in Abb. 57 zu sehen. 
Die reliefartigen Strukturen entstehen beim schollenartigen Aufbrechen des Komposits. Die HA-
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Partikel sind vollständig von der Matrix umhüllt, nur in einem Fall konnte ein Ablösen (Debon-







Abb. 57: REM-Aufnahmen eines POL/HA-1-Komposits 80/20 (80 - 100 µm) nach Zerstörung im 
Druckversuch; a) Bruchkante, b) Debonding der Grenzfläche zwischen POL und HA-
Partikel 
 
REM-Aufnahmen von BIS-EGMP modifizierten POL/HA-1-Kompositen sind in Abb. 58 darge-
stellt. Die HA-Partikel sind vollständig von der Matrix umschlossen und kein Ablösen der POL-
Matrix von den Partikeln ist erkennbar (Abb. 58a, b). In Abb. 58c ist ein Riss zu erkennen, der 
7   Kompositmaterialien - Ergebnisse 
 
 99 
beim Durchlaufen des Komposits mehrere HA-Partikel spaltet. Der Riss durchläuft die Partikel, 









Abb. 58: REM-Aufnahmen von Bruchkanten von 
POL/HA-1-Kompositen 60/40 (80 - 100 µm) nach Zerstö-
rung im Druckversuch,: a) Haftvermittler 1 Ma% BIS-
EGMP; b, c) Haftvermittler 5 Ma% BIS-EGMP 
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In Abb. 59a ist eine Bruchfläche eines POL/CHA-1-Komposits (ohne Haftvermittlermodifizie-
rung) dargestellt. Deutlich zu erkennen ist der schollenartige Ausbruch in der Bildmitte. Der 
zackige Kantenverlauf der Scholle weist auf Rissumlenkungsmechanismen hin. Die CHA-





Abb. 59: REM-Aufnahmen eines POL/CHA-1-Komposits 60/40 (80 - 100 µm) nach Zerstörung im 
Druckversuch; a) Bruchkante, b) Grenzbereich zwischen zwei CHA Partikeln 
 
In POL/CHA-1-Kompositen, beschichtet mit 0,5 Ma% BIS-EGMP, trat Debonding (Abb. 60a) an 
der POL/CHA-Grenzfläche auf. Der Riss umläuft einen CHA-Partikel und löst diesen von der 
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Matrix ab und verzweigt sich im weiteren Verlauf. Das Auftreten von Debonding und Rissver-
zweigung konnte nur im Einzelfall beobachtet werden und weist auf energiedissipative Prozes-





Abb. 60: REM-Aufnahmen eines POL/CHA-1-Komposits 60/40 (80 - 100 µm, Haftvermittler 0,5 
Ma% EGMP) nach Zerstörung im Druckversuch; a) Debonding eines CHA-Partikels, b) 
Bruchfläche 
 
Die CHA-Partikel in POL/CHA-1-Kompositen, beschichtet mit 5 Ma% EGMP sind fest in die 
POL-Matrix integriert. Ein auftretender Riss durchläuft die POL-Matrix und mehrere CHA-
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Abb. 61: REM-Aufnahme eines POL/CHA-1-Komposits 60/40 (80-100 µm) nach Zerstörung im 
Druckversuch (Haftvermittler 5 Ma% EGMP) 
 
7.2.6 In-vitro-Kultivierung von kompakten Kompositmaterialien 
In Abb. 62a-l sind die Ergebnisse nach vier Tagen In-vitro-Kultivierung von Schweineoste-
oblasten auf POL/HA-1-Kompositen dargestellt. Nach Tag 1 ist in der Lebend/ tot-Färbung eine 
deutliche Abnahme der grün fluoreszierenden, lebenden Zellen mit ansteigendem HA-Gehalt zu 
erkennen (Abb. 62a, c, e). Die lebenden Zellen bilden keine flächig adhärente Morphologie aus. 
In den Rotfluoreszenzbildern nach Tag 1 (Abb. 62b, d, f) konnte keine ansteigende Zahl toter 
Zellen auf Kompositmaterialien mit ansteigendem HA-Gehalt nachgewiesen werden. Nach vier 
Tagen Kultivierungsdauer ist eine Zunahme der lebenden Zellen auf Probekörpern mit 10 und 
30 Ma% HA (Abb. 62g, i) zu erkennen, jedoch sind die Zellen nicht flächig adhärent. Keine Un-
terschiede bei der Anzahl toter Zellen (Abb. 62h,j) konnten ermittelt werden. Auf POL/HA-1- 
Kompositen mit 40 Ma% HA-Gehalt konnten nach vier Tagen Kultivierung keine lebenden Zel-
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10 Ma% HA 30 Ma% HA 40 Ma% HA 
Tag 1   
   
   
Tag 4   
   
   
Abb. 62: Lebend/ tot-Färbung (grün/rot) von Schweineosteoblasten auf POL/HA-1-Kompositen 
(1 Ma% EGMP) mit unterschiedlichen HA-Gehalten nach Tag 1 (a-f) und Tag 4 (g-l) un-
ter In-vitro-Bedingungen (Balkenlänge: a-j 200 µm und k-l 100 µm) 
 
Auf POL/CHA-1-Kompositen mit 10 und 20 Ma% CHA (Abb. 63a, c, g, i) sind nach vier Tagen 
Kultivierung mit Schweineosteoblasten eine Zunahme der grün fluoreszierenden, lebenden 
Zellen zu erkennen. Dabei waren auf Kompositen mit 20 Ma% CHA mehr Zellen nachweisbar 
als auf Kompositen mit 10 Ma% CHA. Bezüglich der Anzahl toter Zellen können nach Tag 1 und 
Tag 4 keine Unterschiede gefunden werden. Komposite mit 40 Ma% CHA zeigen nach vier 
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Tagen Kultivierung eine Abnahme der Anzahl lebender Zellen im Vergleich zu Tag 1. Einige 
wenige tote Zellen wurden auf der Oberfläche gefunden. 
 
10 Ma% CHA 20 Ma% CHA 40 Ma% CHA 
Tag 1   
   
   
Tag 4   
   
   
Abb. 63: Lebend/ tot-Färbung (grün/rot) von Schweineosteoblasten auf POL/CHA-1-Kompositen 
(1 Ma% EGMP) mit unterschiedlichen CHA-Gehalten nach Tag 1 (a-f) und Tag 4 (g-l) 
unter In-vitro-Bedingungen 
 
Kompakte POL/CHA-1-Komposite der Zusammensetzung 80/20 wurden 21 Tage mit MC3T3-
E1-Zellen kultiviert und die AP-Aktivität und der Gesamtproteingehalt nach 4, 7, 14 und 21 Ta-
gen bestimmt. Aus Abb. 64 kann ein Anstieg der spezifischen AP-Aktivität bis zum 14 Tag er-
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mittelt werden, danach nimmt die AP-Aktivität ab. Die Unterschiede der AP-Aktivität zwischen 
dem Standard TCPS und der POL/CHA-1-Komposite sind bis zu Tag 14 statistisch nicht signifi-
kant (p > 0,05). Die Gesamtproteinbestimmung auf den besiedelten Probekörpern ist in Abb. 65 
dargestellt. Über den Kultivierungszeitraum von 21 Tagen nimmt die adsorbierte Proteinmenge 
auf POL/CHA-1-Kompositen und TCPS zu. Auf POL/CHA-1-Kompositen ist signifikant mehr 
Protein nachweisbar als auf TCPS. Zellfärbungsbilder nach 21 Tagen belegen, dass ein dichter 
Zellrasen aus adhärenten Zellen auf der Oberfläche der Komposite gewachsen ist (Abb. 66a) 
und ergänzen die Ergebnisse aus der Gesamtproteinbestimmung. Einige tote Zellen (Abb. 66b) 
































Abb. 64: Spezifische alkalische Phosphataseaktivität (in 5µl Probenvolumen) auf kompakten 





















Abb. 65: Gesamtproteinbestimmung auf kompakten POL/CHA-1-Kompositen und TCPS unter In-
vitro-Bedingungen 




   
Abb. 66: Lebend/ tot-Färbung (grün/rot) von MC3T3-E1-Zellen auf POL/CHA-1-Kompositen 
(80/20, 1 Ma% EGMP) nach 21 Tagen In-vitro-Kultivierung 
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7.3 Poröse POL/Apatit-Kompositmaterialien 
7.3.1 Charakterisierung poröser Kompositmaterialien hergestellt mit dem particu-
late leaching-Verfahren 
Die ermittelten Porositäten hergestellter POL/AP-Komposite nach Auslaugen des Natrium-
chlorids sind in Tabelle 31 dargestellt. Für die Komposite der Gemische I und II können keine 
Porositätsangaben gemacht werden, da das Natriumchlorid nahezu vollständig im Komposit-
körper verblieb. Weiterhin ist zu erkennen, dass mit steigendem Natriumchloridgehalt im Ge-
misch die Porositäten ansteigen. Die ermittelten Porositäten unterliegen teilweise hohen 
Schwankungsbreiten. Die Komposite des Gemischs IIIa-W zeigen im Vergleich zu IIIa signifi-
kant (p< 0,05) höhere Porositäten. 
Tabelle 31: Porositäten poröser Komposite hergestellt nach dem particulate leaching 
Gemisch AP-Partikelgröße Porosität HA Porosität CHA 
 [µm] [%] [%] 
I 20 - 40 - - 
 80 - 100 - - 
II 20 - 40 - - 
 80 - 100 - - 
III 20 - 40 32,4 ± 14,6 27,6 ± 5,9 
 80 - 100 29,6 ± 7,0 27,9 ± 10,7 
IIIa 20 - 40 38,6 ± 5,5 38,5 ± 6,0 
 80 - 100 45,8 ± 4,3 40,2± 7,5 
IIIa-Wa 20 - 40 73,9 ± 11,3 68,8 ± 7,9 
 80 - 100 73,1 ± 5,4 73,1 ± 5,7 
IV 20 - 40 46,5 ± 6,5 48,8 ± 4,3 
 80 - 100 52,0 ± 7,9 46,5 ± 4,9 
   a Gemisch IIIa-W: Wiederholung der Kompositherstellung nach Gemisch IIIa 
 
In Abb. 67a, b sind die Entwicklungen der Porosität in Abhängigkeit vom Natriumchloridgehalt 
im Gemisch graphisch dargestellt. 
 






































CHA, 20 - 40 µm CHA, 80 - 100 µmb
 
Abb. 67: Porosität in Abhängigkeit des Natriumchloridgehaltes in Kompositgemischen mit; a) HA; 
b) CHA 
Die ermittelten mechanischen Kennwerte poröser POL/AP-Komposite sind in Tabelle 32 ge-
genübergestellt. Die Druckfestigkeiten und die E-Module sinken mit ansteigender Natriumchlo-
ridmenge im Gemisch. Gemisch IIIa-W ist am wenigsten druckfest und hat die niedrigsten E-
Module der Komposite. Keine signifikanten Unterschiede in den Druckfestigkeiten und E-
Moduln gleicher Gemischzusammensetzungen bei Verwendung von HA und CHA treten auf. 












 [µm] [MPa] [MPa] [MPa] [MPa] 
III 20 - 40 24,9 ± 6,4 500,9 ± 119,2 19,9 ± 4,0 427,2 ±  58,5 
 80 - 100 18,9 ± 8,3 196,3 ± 71,1 20,9 ± 13,7 254,6 ± 149,6 
IIIa-W 20 - 40 0,3 ± 0,15 15,3 ± 4,9 3,1 ± 1,9 23,7 ± 6,2 
 80 - 100 3,0 ± 1,9 13,9 ± 7,7 1,2 ± 0,01 27,7 ± 1,3 
IV 20 - 40 7,4 ± 2,8 80,4 ± 27,2 8,0 ± 2,3 48,2 ± 30,4 
 80 - 100 8,8 ± 2,8 67,3 ± 26,9 8,9 ± 2,3 69,7 ± 51,5 
a DF = Druckfestigkeit 
Druckfestigkeiten von Gemisch IIIa wurden nicht bestimmt 
 
 
Die REM-Aufnahmen in Abb. 68 zeigen die Bruchfläche eines PSK nach Zerstörung im Druck-
versuch. Deutlich zu erkennen sind im Komposit verbliebene, würfelförmige Natriumchloridparti-
kel. Das POL benetzt das Natriumchlorid sehr gut und platzt im Druckversuch teilweise von der 
Oberfläche der Partikel ab (Abb. 68b). 
 




Abb. 68: REM-Aufnahmen einer Bruchkante eines porösen PSK; a) Übersicht, b) Zoom – Abplat-
zen der POL-Polymermatrix um ein NaCl-Partikel 
 
7.3.2 Charakterisierung poröser Kompositmaterialien hergestellt mit einem entwi-
ckelten Schäumungsverfahren 
7.3.2.1 Einfluss des Initiatorgehaltes auf den Schäumungsprozess 
In Abb. 69 ist die Abhängigkeit der Aushärtezeit vom Initiatorgehalt (DBPO) in selbsthärten-
den Schäumungsgemischen dargestellt. Es besteht ein linearer Zusammenhang zwischen Initi-
atormenge und Aushärtezeit. Je höher der Initiatorgehalt im POL ist, umso schneller härtet das 
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         POL : H2O : Apatit : (NH4)2CO3 = 5 : 2,5 : 2,5 : 1 g
 
Abb. 69: Einfluss des DBPO-Gehalts auf die Aushärtezeit selbsthärtender Schäumungsgemische, 
Apatit = HA (80 - 100 µm) 
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Die Initiatorgehalte beeinflussen weiterhin die Porosität (Abb. 70) der hergestellten Komposite. 
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         POL : H2O : Apatit : (NH4)2CO3 = 5 : 2,5 : 2,5 : 1 g
 
Abb. 70: Einfluss des DBPO-Gehalts auf die Porosität geschäumter Komposite, Apatit = HA (80 - 
100 µm) 
 
7.3.2.2 Einfluss des Wasseranteils auf den Schäumungsprozess 
Der Einfluss des Wasseranteils im Gemisch bei konstanten POL-, Apatit- und Ammonium-
carbonatmengen auf die Porosität und die mechanischen Eigenschaften ist in Abb. 71 und Abb. 
72 dargestellt. Die Porositäten verhalten sich proportional, die mechanischen Festigkeiten um-
gekehrt proportional zum Wasseranteil. Komposite mit niedriger Porosität haben höhere Festig-
keiten und E-Module als Komposite mit höherer Porosität.  
 


















         POL : Apatit : (NH4)2CO3 = 5 : 2,5 : 1 g
 

































         POL : Apatit : (NH4)2CO3 = 5 : 2,5 : 1 g
 
Abb. 72: Mechanische Eigenschaften in Abhängigkeit von der Porosität geschäumter Komposit-
materialien durch Variation des Wasseranteils, Apatit = HA (80 - 100 µm) 
 
7.3.2.3 Einfluss des Ammoniumcarbonatanteils auf den Schäumungsprozess 
Die Erhöhung des Ammoniumcarbonatanteils im Schäumungsgemisch führt zu einer Ab-
nahme der Porositäten (Abb. 73) der entstehenden Komposite. Der Einfluss der Carbonatmen-
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ge auf die mechanischen Festigkeiten ist in Abb. 74 dargestellt. Die ermittelten Druckfestigkei-
ten und E-Module sind stark fehlerbehaftet, so dass keine eindeutigen Aussagen erzielt werden 
















         POL : H2O : Apatit = 2 : 1 : 1 g
 
Abb. 73: Abhängigkeit der Porosität vom Ammoniumcarbonatanteil im Schäumungsgemisch, 































         POL : H2O : Apatit = 2 : 1 : 1 g
 
Abb. 74: Mechanische Eigenschaften in Abhängigkeit von der Porosität geschäumter Komposit-
materialien durch Variation des Ammoniumcarbonatanteils, Apatit = HA (80 - 100 µm) 
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7.3.2.4 Einfluss des Apatitanteils und der Apatitpartikelgröße auf den Schäumungs-
prozess 
Der Einfluss des Apatitanteils und der Apatitpartikelgröße im Schäumungsgemisch auf die 
Druckfestigkeiten und Porositäten hergestellter Komposite ist in Abb. 75a, b dargestellt. Bei 
ansteigendem Apatitgehalt, unter Verwendung von CHA-Partikeln der Größenbereiche 20 - 40 
und 40 - 63 µm, sinken die Porositäten der Komposite. Die Unterschiede in den Druckfestigkei-






























Druckfestigkeit (20 - 40 µm)
Druckfestigkeit (40 - 63 µm)
Porosität (20 - 40 µm) 
Porosität (40 - 63 µm)
a Verhältnis:





























Druckfestigkeit (63 - 80 µm)
Druckfestigkeit (80 - 100 µm)
Porosität (63 - 80 µm)
Porosität 80 - 100 µm
b Verhältnis:         POL : H2O : (NH4)2CO3 = 5 : 2,5 : 1 g
 
Abb. 75: Abhängigkeit der Porosität und Druckfestigkeit vom Apatitgehalt und der Apatitparti-
kelgröße: a) 20 - 40, 40 - 63 µm; b) 63 - 80, 80 - 100 µm 
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Die Komposite mit CHA-Partikeln der Größenbereiche 63 - 80 und 80 - 100 µm im zeigen einen 
linearen Anstieg der Druckfestigkeiten mit ansteigendem CHA-Gehalt (Abb. 75b). Die Porositä-
ten der hergestellten Komposite erreichen bei 26,09 Ma% CHA im Gemisch ein Maximum und 
sinken bei ansteigendem Apatitgehalt. Komposite mit CHA-Partikeln der Größe 80 - 100 µm 
zeigen höhere Porositäten und niedrigere Druckfestigkeiten als Komposite mit CHA-Partikeln 
der Größe 63 - 80 µm. 
Die Apatitgehalte in den Kompositgemischen beeinflussen weiterhin die Aushärtezeiten der 
Komposite (Abb. 76). Mit steigendem Apatitgehalt und abnehmender Partikelgröße nehmen die 
Aushärtezeiten ab. Keine signifikanten Unterschiede in den Aushärtezeiten bei Verwendung 




















CHA (20-40 µm) CHA (40-63 µm)
CHA (63-80 µm) CHA (80-100 µm)
Verhältnis:
         POL : H2O : (NH4)2CO3 = 5 : 2,5 : 1 g
 
Abb. 76: Einfluss des Apatitanteils und der Apatitpartikelgröße auf die Aushärtezeit selbsthärten-
der Gemische 
 
In den Abb. 77a-c sind PGK dargestellt. Deutlich zu erkennen ist das pilzartige Aussehen der 
Körper bei Verwendung von 22,7 und 26,1 Ma% Apatit (Abb. 77a, b) im Gemisch. Die Poren in 
der Mantelfläche sind homogen über die Probekörper verteilt. Bei Verwendung von 29,2 Ma% 
Apatit im Schäumungsgemisch bildet sich die pilzartige Struktur nicht aus (Abb. 77c). Die Man-
telfläche ist weniger porös als bei Verwendung von 22,7 und 26,1 Ma% Apatit im Gemisch. 
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Abb. 77: Poröse Mantelfläche von geschäumten Kompositen: a) 22,7; b) 26,1; c) 29,2 Ma% Apatit 
im Gemisch: POL : H2O : (NH4)2CO3 = 5 : 2,5 : 1 g 
 
REM-Aufnahmen von geschäumten POL/HA-Kompositen sind in Abb. 78a-c und von 
POL/CHA-Kompositen in Abb. 79a, b dargestellt. Die Apatitpartikel sind in die Matrix integriert 
aber nicht vollständig von der POL-Polymermatrix umschlossen. Poren mit Durchmessern zwi-
schen 50 und 300 µm bilden eine interkonnektierende Struktur. Mit ansteigenden Apatitanteilen 
in den Gemischzusammensetzungen wird mehr Apatit in die Matrix eingelagert. 
 
    
 
Abb. 78: REM-Aufnahmen von Bruchflächen hergestellter PGK: a) 22,7; b) 26,1; c) 29,2 Ma% HA 
(80 - 100 µm) 
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Abb. 79: REM-Aufnahmen von Bruchflächen hergestellter PGK: a) 22,7; b) 32,0 Ma% CHA (63 - 
80 µm) 
 
7.3.3 Calciumkonzentration an Bruchflächen poröser Komposite 
In Abb. 80 sind angefärbte Bruchflächen von porösen Kompositen dargestellt. Die Komple-
xierung des Trypanblaus führt bei PGK (Abb. 80a) zu einer intensiveren Blaufärbung als auf 
PSK, hinweisend darauf, dass an der Bruchfläche von PGK mehr frei zugängliche Calciumionen 
komplexiert wurden (Abb. 80b). Die XPS-Übersichtsspektren (Abb. 81) der Bruchflächen der 
Komposite zeigen für PGK eine höhere Intensität für den Ca2p Bindungszustand als für PSK. 
Des Weiteren konnte im Spektrum von PGK die Ca2s und P2p Bindungszustände ermittelt 
werden. Auf den Bruchflächen der PSK wurden zusätzlich Natrium (Na1s-Linie) und Chlor 
(Cl2p-Linie) detektiert, hinweisend darauf, dass im leaching-Schritt nicht das gesamte Natrium-
chlorid entfernt wurde.  
 
    
Abb. 80: Trypanblaufärbung an Bruchflächen von porösen Kompositen: a) PGK (POL : CHA : H2O 
: (NH4)2CO3 = 5 : 2,5 : 2,5 : 1 g); b) PSK (Gemisch III) 
 























Abb. 81: XPS-Spektren von Bruchflächen poröser Kompositmaterialien 
 
Die Quantifizierung der Calciumionenanteile auf den Bruchflächen erfolgte mittels XPS an je 3 
Punkten (Abb. 82a, b). Für PGK sind höhere Calciumkonzentrationen als für PSK nachweisbar. 












































Abb. 82: Quantitative Calciumbestimmung mit XPS an Bruchflächen von: a) PSK, b) PGK 
 
7.3.4 In-vitro-Kultivierung von porösen POL/Apatit-Kompositen 
7.3.4.1 Particulate leaching Komposite 
Über den Kultivierungszeitraum von 21 Tagen nehmen die Gesamt-AP-Aktivität (Abb. 83) und 
die LDH-Freisetzung (Abb. 85) auf porösen PSK (Gemisch IV) zu. Die Unterschiede der AP-
Aktivität zwischen Gemisch IV und TCPS sind nach 21 Tagen statistisch nicht signifikant. Die 
Gesamtproteinbestimmung auf den besiedelten Probekörpern ist in Abb. 84 dargestellt. Die 
adsorbierte Proteinmenge auf PSK (Gemisch IV) ist höher als auf TCPS und zellfrei kultivierten 
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PSK (Gemisch IV). Zwischen 14 und 21 Tagen Kultivierung nimmt die adsorbierte Proteinmen-
ge auf Gemisch IV ab. Auf die Berechnung der spezifischen AP-Aktivität wurde aufgrund der 

























Abb. 83: Unspezifische alkalische Phosphataseaktivität (in 5 µl Probenvolumen) auf porösen 

























Abb. 84: Gesamtproteinbestimmung auf PSK und TCPS unter In-vitro-Bedingungen 
 
Nach 21 Tagen Kultivierungsdauer ist für Gemisch IV eine signifikante Zunahme der LDH-
Freisetzung erkennbar und deutet auf einen signifikanten Anstieg toter Zellen hin. Zellfärbungs-
bilder zeigen nach 8 Tagen Kultivierungsdauer grün fluoreszierende, adhärente Zellen auf Ge-
misch IV (Abb. 86), die jedoch nach 14 und 21 Tagen Kultivierung auf Gemisch IV nicht nach-
gewiesen werden konnten. Die Zellfärbungsbilder zeigen, dass die Abnahme des Gesamtprote-
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ins und die signifikante Zunahme der LDH-Freisetzung zwischen 14 und 21 Tagen Kultivie-






















Gemisch IV TCPS Blank
 




Abb. 86: Lebend/ tot-Färbung (grün/rot) von MC3T3-E1-Zellen auf POL/CHA-Kompositen (Ge-
misch IV) nach: Tag 8 (a, b) unter In-vitro-Bedingungen 
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7.3.4.2 Geschäumte Komposite 
Die hergestellten Komposite (Gemisch AP-PGK-II) wurden nach der Herstellung in unter-
schiedliche Gruppen eingeteilt: 
 
• AP-PGK-II-a sind geschäumte Komposite, die nach der Schäumung sofort mit Zel-
len kultiviert wurden.  
• AP-PGK-II-b sind geschäumte Komposite, die nach der Schäumung 20 s in Aceton 
geschwenkt und 24 h in kaltem Wasser eluiert wurden. Im Anschluss wurden sie 12 
h bei 70 °C getrocknet und anschließend mit Zellen kultiviert.  
• AP-PGK-II-c sind geschäumte Komposite, die nur im Nährmedium ohne Zellen ge-
lagert wurden. 
 
Über den Kultivierungszeitraum von 21 Tagen nimmt die unspezifische AP-Aktivität auf porö-
sen, geschäumten Kompositen im Gegensatz zur TCPS-Kontrolle nicht zu (Abb. 87). Nach 21 
Tagen ist die AP-Aktivität auf TCPS signifikant höher als auf AP-PGK-II-Materialien. Die eluier-
ten Komposite (AP-PGK-II-b) zeigen eine höhere AP-Aktivität als AP-PGK-II-a. Die ermittelten 
Gesamtproteinmengen auf den Probekörpern sind in Abb. 88 dargestellt. Es konnten keine 
Unterschiede in den Proteinmengen auf AP-PGK-II-a, AP-PGK-II-b und AP-PGK-II-c nach 7 
und 21 Tagen ermittelt werden. Dies lässt schlussfolgern, dass die adsorbierte Proteinmenge 
auf AP-PGK-II-a und AP-PGK-II-b nur durch Protein aus dem Nährmedium resultiert. Auf Grund 




























Abb. 87: Unspezifische alkalische Phosphataseaktivität (in 5 µl Probenvolumen) auf geschäumten 
POL/CHA-Kompositen (Gemisch AP-PGK-II) unter In-vitro-Bedingungen 
 




























Abb. 88: Gesamtproteinbestimmung auf geschäumten POL/CHA-Kompositen (Gemisch AP-PGK-
II) unter In-vitro-Bedingungen 
 
Nach 21 Tagen Kultivierungsdauer konnte für AP-PGK-II-b eine signifikante Zunahme der LDH-
Freisetzung (Abb. 89) ermittelt werden. Keine signifikanten Änderungen in der LDH-Freisetzung 



























Abb. 89: LDH-Aktivität auf geschäumten POL/CHA-Kompositen (Gemisch AP-PGK-II) unter In-
vitro-Bedingungen 
 
Zellfärbungsbilder nach 7 Tagen Kultivierungsdauer (Abb. 90a, b) zeigen grün fluoreszierende, 
adhärente Zellen auf AP-PGK-II-b. Nach 21 Tagen Kultivierung ist visuell keine Zunahme der 
Anzahl lebender, adhärenter und rot fluoreszierender toter Zellen erkennbar (Abb. 90c, d). Die 
ermittelte Zelldichte nach 21 Tagen ist vergleichbar mit der nach 7 Tagen Kultivierung. Die Zell-
7   Kompositmaterialien - Ergebnisse 
 
 122 
färbungsbilder und Gesamtproteinbestimmung nach 7 und 21 Tagen lassen schlussfolgern, 
dass nur minimale Zellteilung stattgefunden hat. Auf AP-PGK-II-a konnten zu keinem Zeitpunkt 
lebende Zellen auf den Probekörpern mittels Lebend/ tot-Färbung nachgewiesen werden. 
 
   
   
Abb. 90: Lebend/ tot-Färbung (grün/rot) von MC3T3-E1-Zellen auf geschäumten POL/CHA-
Kompositen (Gemisch AP-PGK-II-b) nach: Tag 7 (a, b) und Tag 21 (c, d) unter In-vitro-
Bedingungen 
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8 Kompositmaterialien - Diskussion 
Synthetische, degradierbare Polymere besitzen im Gegensatz zu anderen im Tissue Engi-
neering verwendeten Materialien eine Reihe von Vorteilen. Durch Variation in ihrer chemischen 
Struktur können gezielt biologisch aktive, funktionelle Gruppen gebunden und ihre mechani-
schen Eigenschaften sowie Degradationsprofile eingestellt werden [52, 101]. Zur Behandlung 
von Knochendefekten unterschiedlichster Geometrien besteht ein zunehmendes Interesse an 
in-situ-aushärtbaren Polymeren. Idealerweise sollten derartige Polymere in hochviskoser bzw. 
pastöser Form vorliegen, damit eine Auffüllung von unregelmäßigen Defekten möglich ist. Im 
Anschluss an die Defektauffüllung erfolgt die Aushärtung der Polymere durch photochemische 
bzw. radikalische Polymerisation. Bereits untersuchte Polymere sind die radikalisch bzw. photo-
chemisch vernetzbaren Poly(propylenfumarate) [353] sowie über Methacrylatgruppen vernetz-
bare Polylactide [99] und Polyanhydride [354]. Im Rahmen dieser Arbeit wurde auf der Basis 
von L-Lactid ein vernetzbares, degradierbares Makromer (POL) durch Ringöffnungspolymerisa-
tion von L-Lactid synthetisiert. Die Molmasse, chemische Zusammensetzung von POL sowie 
die Cytokompatibilität und Degradierbarkeit des POL-Polymernetzwerkes unter In-vitro-
Bedingungen wurden bereits in früheren Studien hinreichend analysiert und in dieser Arbeit 
nicht weiter untersucht [99, 207]. Das Makromer ist nach vollständiger Polymerisation ausge-
zeichnet bioverträglich und unter In-vitro-Bedingungen über einen Zeitraum von 12 Monaten bis 
zu 60 % degradiert [99, 207]. Durch radikalische Polymerisation von POL wurde ein dreidimen-
sional verknüpftes Polymernetzwerk hergestellt. Bei der Polymerisation von POL trat Volumen-
schwund auf, durch den Spannungen in das Polymer eingebracht werden können. Eine Folge 
solcher Spannungen könnten Mikrorisse aber auch Hohlräume sein, die unter äußerer Belas-
tung (Biege-, Druck- bzw. Zugbelastung) den Ursprung für Rissbildung und Rissausbreitung 
bilden können. Im experimentellen Druck- und Biegeversuch konnte gezeigt werden, dass das 
reine POL-Polymernetzwerk nach dem elastischen Bereich ohne plastische Verformung im 
Sprödbruch versagte. Dieses Verhalten ist typisch für ein duroplastisches Material. Die im POL-
Polymernetzwerk ausgebildeten kovalenten Bindungen schränken die Beweglichkeit der Mole-
külketten ein, so dass keine bzw. nur geringe Verschiebungen der Polymerketten gegeneinan-
der möglich sind und der Probekörper ohne plastische Verformung bricht. Das Einlagern von 
partikulären sowie faserigen Füllstoffen in Polymere ist eine weit verbreitete Vorgehensweise, 
um die mechanischen Eigenschaften von Polymeren zu verbessern. In der vorliegenden Arbeit 
wurden derartige Makromer/Apatit-Gemische entwickelt, die nach vollständiger Aushärtung 
verbesserte mechanische Eigenschaften, im Vergleich zum reinen POL-Polymernetzwerk ha-
ben.  
Die Aushärtezeiten entwickelter POL/Apatit-Gemische waren von den eingesetzten Massen von 
Initiator (DBPO) und Beschleuniger (BHET) abhängig. Je höher die eingesetzten Konzentratio-
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nen waren, umso schneller polymerisierte das Kompositgemisch. Zur praktikablen Handhabung 
und In-situ-Verarbeitung derartiger Gemische ist eine gewisse Verarbeitungszeit notwendig. Die 
in Anwendung befindlichen Knochenzemente auf Basis von PMMA oder Calciumphosphaten 
binden meist nach 5 - 30 min vollständig ab, so dass genügend Zeit bleibt, das Material im De-
fekt zu verarbeiten [355, 356]. Die Verarbeitungs- und Aushärtezeiten der entwickelten 
POL/Apatit-Kompositgemische konnten durch Anpassung der BHET/DBPO-Mengen auf kon-
stante Werte eingestellt werden, unabhängig vom Apatitanteil im Kompositgemisch. Unter-
schiede in den Verarbeitungs- und Aushärtezeiten traten bei der Verwendung von HA und CHA 
mit unterschiedlichen Partikelgrößen auf. Dies ist auf die größere Oberfläche der kleineren Par-
tikel zurückzuführen, wie in Tabelle 33 am Beispiel der d50- Werte von HA dargestellt ist. Durch 
die größere Oberfläche kleinerer Partikel sind mehr Beschleunigerzerfallspunkte vorhanden und 
es bilden sich im Kompositgemisch mehr Polymerisationsstartpunkte, so dass die Polymerisati-
on des Kompositgemischs beschleunigt wird. Unter Verwendung von 4 Ma% DBPO härteten 
die Gemische POL/HA-3, POL/HA-4, POL/CHA-2 und POL/CHA-3 (Partikelgröße 20 - 40 und 
40 - 63 µm) in ca. 70 s vollständig aus. Eine Verlängerung der Aushärtezeiten war ohne weite-
res durch Halbierung der verwendeten DBPO- und BHET-Mengen möglich (Abb. 42). 
Tabelle 33: Partikeloberfläche im Gemisch POL/HA-1, POL:HA= 80:20, VK=785,4 mm³ (zur Berech-
nung der Partikeloberfläche wurden kugelförmige Partikel angenommen) 
d50 Partikeloberfläche Aushärtezeit 
[µm] [cm²] [s] 
12,5 386,6 - 
20,1 240,4 165 
34,8 138,9 269 
71,6 67,5 515 
84,6 57,1 557 
 
Der Einfluss der eingesetzten Konzentrationen von DBPO und BHET auf die mechanischen 
Eigenschaften von vernetzbaren Polymeren wurde weit reichend in der Literatur publiziert. An 
PMMA-Knochenzementen konnte gezeigt werden, dass bei optimalen Einsatzmengen von 
DBPO und BHET die Zugfestigkeiten, Zugmodule, Biegefestigkeiten und Biegemodule Maxima 
erreichen [357, 358]. Nach Vazquez et al. entstehen bei den optimalen Einsatzmengen von 
DBPO und BHET PMMA-Ketten mit „optimalem“ Molekulargewicht wodurch die mechanischen 
Eigenschaften steigen [357]. Werden DBPO und BHET abweichend vom Optimum eingesetzt, 
nehmen die mechanischen Eigenschaften ab [357]. In dieser Arbeit konnte gezeigt werden, 
dass die Druckfestigkeiten und E-Module der hergestellten kompakten POL/HA- und POL/CHA-
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Komposite nicht von den eingesetzten DBPO- und BHET-Mengen abhängig waren. Im Hinblick 
auf die Anwendung derartiger Kompositgemische wird geschlussfolgert, dass die Verarbei-
tungszeiten der Gemische durch Variation der DBPO- und BHET-Gehalte eingestellt werden 
können, ohne die mechanischen Eigenschaften zu beeinflussen. Die mechanischen Kennwerte 
hergestellter kompakter Kompositmaterialien zeigten eine Abhängigkeit von der Partikelgröße 
und dem Massenanteil des verwendeten Apatits im Komposit. Im Vergleich zum reinen POL-
Polymernetzwerk zeigten die hergestellten Komposite im Druckversuch höhere Druckfestigkei-
ten und E-Module. Die Spannungs-Stauchungs-Diagramme zeigten mit ansteigendem Massen-
anteil Apatit im Komposit ansteigende plastische Verformungsbereiche, typisch für duktile Mate-
rialien. Kein Sprödbruch am Ende des elastischen Bereiches trat auf. Die ermittelten Druckfes-
tigkeiten und E-Module sowie Biegefestigkeiten, Biegemodule und die Vickershärte nahmen mit 
steigendem Apatitanteil bei konstanter Partikelgröße zu. Weiterhin war der Verstärkungseffekt 
bei konstantem Apatitanteil durch die Verarbeitung von kleineren Partikeln (20 - 40 µm, 40 - 63 
µm) größer, als bei der Verarbeitung größerer Partikel (63 - 80 µm, 80 - 100 µm). Die ermittelten 
Biegefestigkeiten und Biegemodule der Kompositmaterialien waren abhängig von den Apatit-
partikelgrößen und den Partikelanteilen im Komposit. Die ermittelten Biegefestigkeiten der 
Komposite waren niedriger als die vom reinen POL-Polymernetzwerk. Die Biegemodule bei 
20 Ma% waren niedriger und bei 30 und 40 Ma% HA- bzw. CHA-Anteil (Apatitpartikelgröße 20 -
 40, 40 - 63 µm) größer im Vergleich zum reinen POL-Polymernetzwerk. Die Biegemodule bei 
30 und 40 Ma% Apatitanteil (Apatitpartikelgröße 20 - 40, 40 - 63 µm) waren größer als die Er-
wartungswerte nach Tabelle 25 und lassen schlussfolgern, dass energiedissipative Prozesse 
(z.B. Rissablenkung (crack deflection), Rissverzweigung (crack branching), Brückenbildung 
durch Verstärkungsphasen (crack bridging)) unter Lasteinwirkung zusätzlich zur Energieabsorp-
tion beitragen. Aus theoretischer Sicht wird eine Probe im 3-Punkt-Biegeversuch infolge der 
Durchbiegung sowohl auf Druck- als auch auf Zug belastet. Eine mögliche Erklärung für die 
hohe Biegefestigkeit und dem geringen Biegemodul des POL-Polymernetzwerks ist, dass das 
Polymernetzwerk infolge der Biegung zeitgleich gestaucht bzw. aufgedehnt und die eingebrach-
te Belastungsenergie in Verformungsenergie umgewandelt wird. Bei Erreichen der maximalen 
Dehnung bzw. Stauchung des POL-Polymernetzwerks entstehen erste Mikrorisse, die zum 
Versagen der Probe führen. Durch die Erhöhung des Apatitanteils im Komposit ist es möglich, 
dass die Apatitpartikel der Stauchung unter Biegebelastung entgegenwirken, so dass die Bie-
gemodule signifikant steigen. Aus den niedrigeren Biegefestigkeiten der Komposite im Ver-
gleich zum reinen POL-Polymernetzwerk kann geschlussfolgert werden, dass die Apatite in den 
Kompositen möglicherweise als Rissquellen dienen und entstehende Mikrorisse zum sofortigen 
Versagen, bei geringerer Spannung im Vergleich zu POL, des Komposits führen. Dieses Riss-
quellenverhalten ist hinweisend für ungenügende Haftung des POL-Polymers an den Apatitpar-
tikeln. Die ausgebildete Grenzfläche zwischen der POL-Matrix und dem Apatit versagt demnach 
unter Beanspruchung. Im Vergleich zu gesinterten HA-Keramiken ist die Bruchzähigkeit 
8   Kompositmaterialien - Diskussion 
 
 126 
POL/HA-1-Komposite (Zusammensetzung 60/40) signifikant größer. Gesinterte HA-Keramiken 
sind spröde Materialien, d.h. die während der Krafteinwirkung eingebrachte Energie kann nicht 
durch plastisches Verformen bzw. energiedissipative Prozesse abgebaut werden und entste-
hende Mikrorisse können sich schlagartig im Material ausbreiten. In POL/HA-Kompositen mit 40 
Ma% HA wurde in REM-Aufnahmen „Debonding“ nachgewiesen. Das „Debonding“ ist ein ener-
gieabsorbierender Prozess, der das Ablösen der Matrix von der Partikeloberfläche beschreibt, 
wobei Energie verbraucht wird. Der Verbrauch an Energie unterbindet die ungehinderte Aus-
breitung eines Risses durch die Matrix. Weitere Untersuchungen sind notwendig, um zu klären, 
inwieweit energiedissipative Prozesse die Bruchzähigkeit von POL/Apatit-Kompositen beein-
flussen. Die mechanischen Eigenschaften sind vergleichbar mit publizierten Daten von 
PLLA/HA Kompositen, bei denen Druckfestigkeiten von 93 MPa [200] und Biegefestigkeiten 
zwischen 70 und 90 MPa erhalten wurden [76]. Im Hinblick auf die medizinische Anwendung 
der entwickelten POL/Apatit-Kompositgemische müssen deren Festigkeiten mit denen von kor-
tikalem Knochen verglichen werden. Sowohl der K1C-Wert von POL/HA-1-Kompositen (Zusam-
mensetzung 60/40) als auch die E-Module von POL/HA-1- und POL/CHA-1-Kompositen waren 
niedriger als die von kortikalem Knochen. Die Druckfestigkeiten zeigten dem kortikalen Kno-
chen vergleichbare Werte. In Hinblick auf das Auftreten von „stress shielding“ kann aus den 
mechanischen Kennwerten geschlussfolgert werden, dass die Komposite im Belastungsfall 
aufgrund der niedrigeren E-Module weniger als der Knochen belastet werden und das „stress 
shielding“ weitgehend minimiert werden sollte. Dies sollte eine gute Integration des Komposits 
in das umliegende Gewebe zur Folge haben.  
Die Effekte von partikulären Füllern auf die mechanischen Eigenschaften von Polymer/Füller-
Kompositen erfahren seit langem Interesse bei der Entwicklung von hochleistungsfähigen Po-
lymerkompositmaterialien. Es konnte gezeigt werden, dass die Einlagerung von Füllern in eine 
Polymermatrix die mechanischen Eigenschaften der Polymere verbessern [359]. Der verstär-
kende Effekt der Füller wird mit Adsorptions- bzw. Adhäsionsvorgängen der Polymermatrix an 
der Oberfläche der Füllmaterialien sowie mit der Ausbildung einer Matrix/Füller-Grenzfläche 
erklärt. Die Verwendung von nanopartikulären Füllern führt dabei zu wesentlich höheren Ver-
stärkungen bei kleineren Volumenanteilen, als bei der Verwendung von mikropartikulären Füll-
materialien, da die Nanopartikel eine große Oberfläche zur Matrix ausbilden [360]. In Abb. 91a 
sind die theoretischen Grenzflächen unter Annahme von kugelförmigen HA-Partikeln mit den 
mittleren Durchmessern d50 graphisch dargestellt. Mit zunehmendem Massenanteil an HA im 
Komposit nehmen die ausgebildeten Grenzflächen zu und die interpartikulären Abstände (Abb. 
91b), also die durchschnittlichen Abstände benachbarter HA-Partikel [361], ab. Zahlreiche Mo-
dellbetrachtungen wurden entwickelt, um die Verstärkungseffekte mathematisch formulieren zu 
können. Ein sehr einfacher Ansatz zur Berechnung von Schubmodulen in partikelverstärkten 
Polymerkompositen wurde 1956 von Kerner publiziert. Kerner beschrieb den Schubmodul eines 
Komposits als Abhängige vom Schubmodul der Matrix, Volumenanteil Matrix, Volumenanteil 
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Füller und den Poissonzahlen von Matrix und Füller [362]. Danach steigt der Schubmodul eines 






















































Abb. 91: a) POL/HA-Grenzflächen und b) interpartikuläre Abstände in POL/HA-
Kompositmaterialien (Volumen Komposit = 785,4 mm³, unter Annahme kugelförmiger 
Partikel) nach [363, 364] 
Alter, Nielson und Andere zeigten weiterhin, dass die mechanischen Eigenschaften von Kom-
positen zusätzlich von der verwendeten Partikelgröße abhängig sind [365-367]. Mit steigender 
Partikelgröße nehmen die Zugmodule, Zugfestigkeiten und Reisdehnungen nach Alter und 
Nielsen ab. Die im Druck- und Biegeversuch ermittelten Festigkeiten und Module von den in 
dieser Arbeit hergestellten POL/HA- und POL/CHA-Kompositen zeigten eine Abnahme der Fes-
tigkeiten bei ansteigender Partikelgröße und stimmen mit dem Modell von Alter und Nielson 
überein. Systematische Untersuchungen an partikelverstärkten Kompositmaterialien belegen 
jedoch die Komplexität von Kompositsystemen. Die mechanischen Eigenschaften von Komposi-
ten sind zusätzlich vom Breiten-Längen-Verhältnis der Füller, von der Füllerverteilung in der 
Matrix als auch von der Agglomerationsbildung und den Oberflächenenergien von Füller und 
Matrix abhängig [366]. Die Ausbildung einer Matrix/Füller-Grenzfläche ist dabei wesentlich von 
der Benetzbarkeit des Füllers durch die Matrix (Abb. 92) und demnach von den Oberflächen-
energien von Matrix und Füller abhängig. Dabei bedeutet eine gute Benetzbarkeit (Abb. 92a) 





Abb. 92: Anlagerung von Polymerketten bei; a) guter Benetzung und b) schlechter Benetzung der 
Partikel (Füller) durch das Polymer (Matrix) 
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Die Benetzbarkeit kann hoch sein, obwohl nur schwache van-der-Waals-Kräfte an der Grenz-
fläche wirken [351, 363]. Generell lassen sich Materialien mit hoher Oberflächenenergie durch 
Flüssigkeiten mit niedrigerer Oberflächenenergie sehr gut benetzen. Die ermittelten Oberflä-
chenenergien für das POL-Polymernetzwerk, nano-HA und nano-CHA deuten auf eine schlech-
te Benetzung der Apatitpartikel durch POL hin, da für POL eine höhere Oberflächenenergie als 
für den hergestellten nano-HA und nano-CHA ermittelt wurde. Des Weiteren zeigten die Ergeb-
nisse der Biegeversuche, dass die Grenzflächen zwischen der POL-Polymermatrix und den 
Apatiten unter Belastung versagen und weisen auf ungenügende Haftung des POL-Polymers 
auf den Apatitpartikeloberflächen hin. REM-Aufnahmen von Kompositbruchflächen zeigten von 
der Matrix vollständig umhüllte Apatitpartikel und kompakte POL/Apatit-Grenzflächen. Die 
Bruchflächen zeigten die Ausbildung von Bruchlagen in unterschiedlichen Höhen, das so ge-
nannte Chevronmuster, charakteristisch für Materialien, die im Sprödbruch versagen. Energie-
dissipative Prozesse wie Debonding, Rissumlenkung und Rissverzweigung konnten vereinzelt 
nachgewiesen werden und lassen schlussfolgern, dass in den POL/Apatit-Grenzflächen keine 
festen Bindungen zwischen POL und den Apatiten ausgebildet worden. Da die Benetzung der 
Apatite durch POL als gering beurteilt wird, kann die Adsorption von POL-Polymerketten an der 
Oberfläche nicht allein für das Ausbilden der im REM beobachteten kompakten POL/Apatit-
Grenzflächen verantwortlich sein. Das Ausbilden der kompakten Grenzflächen kann durch zwei 
weitere Mechanismen beschrieben werden. (I) Augrund des strukturellen Aufbaus von POL und 
den Apatiten ist es zusätzlich möglich, dass es zum sogenannten „physical coupling“, also der 
Ausbildung von van-der-Waals-Bindungen und Wasserstoffbrückenbindungen zwischen POL 
und HA bzw. CHA kommt [368]. (II) Weiterhin kann der Volumenschwund der Matrix bei der 
Polymerisation zu einer Kontraktion des POL-Polymernetzwerks um die Apatitpartikel führen, 
wodurch eine Haftung der Matrix am Partikel entsteht. Die Scherfestigkeit einer solchen „me-
chanischen Bindung“ ist das Produkt aus der Kraft, die durch den Volumenschwund des POL 
auf die Partikel wirkt, einem Reibkoeffizienten und der Oberflächenrauhigkeit der Partikel [363]. 
„Mechanische Bindungen“ werden beispielsweise in Metall-Matrix-Kompositen [369, 370] oder 
auch bei der Füllung von Zahnlöchern mit Amalgam [371] beobachtet. Die vorgestellten Modelle 
von Kerner und Alter geben keine Erklärung über die Mechanismen, die zu steigenden Festig-
keitswerten führen.  
Theocaris, Lipatov und Vollenberg et al. zeigten, dass die steigenden Festigkeitswerte aufgrund 
von Polymeradsorptionen an der Fülleroberfläche hervorgerufen werden [372-374]. Vollenberg 
et al. beschrieben einen Mechanismus, bei dem sich bei Abkühlung eines Polymers aus der 
Schmelze zwei Polymerschichten unterschiedlicher E-Module um einem Partikel ausbilden 
[373, 375]. Diese ausgebildeten Polymerschichten beeinflussen nach Vollenberg wesentlich die 
mechanischen Eigenschaften der Kompositmaterialien. In Abb. 93 sind die Polymerschichten 
um die Partikel dargestellt. Bei der Abkühlung eines Polymers kontrahiert das Polymer in Nähe 
eines Partikels, aufgrund der gesteuerten Orientierung entlang der Partikeloberfläche, stärker 
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im Vergleich zum Polymer im Bulk. Dadurch entsteht eine Polymerschicht mit höherer Dichte 
und höherem E-Modul (Eh) und eine an Polymer verarmte Schicht mit niedrigerem E-Modul (El) 
als im Bulkmaterial (Abb. 93). In der Literatur sind weiterhin verschiedene Angaben über die 
Anzahl der ausgebildeten Schichten um partikuläre Füller im Komposit publiziert. Es sind so-
wohl ein-, zwei, drei- als auch N-Schicht-Modelle postuliert wurden [374, 376]. Derartige Schich-
ten entstehen nach Lipatov nicht nur bei Abkühlungen von Schmelzen sondern auch bei der 
Polymerisation von linearen bzw. vernetzbaren Makromeren [374]. Die Schichten können zwi-
schen einigen Nanometern bis 5 Mikrometer stark sein. Ein wesentliches Merkmal dieser Poly-
merschichten (häufig als „interfacial layer“, „interphase layer“, „mesophase“ oder „interlayer“ 








El ≤ EBulk ≤Eh
Partikel
 
Abb. 93 Interpartikulärer Abstand (T) und schichtweise Kontraktion eines Polymers um einen 
Partikel im Komposit; Eh – Schicht mit hohem, El – Schicht mit niedrigem E-Modul, EBulk 
– E-Modul vom Bulkpolymer nach [375] 
 
Dazu gehören sowohl die Glasübergangstemperatur, Dichte, Kristallinität als auch mechanische 
Kennwerte. Durch die Charakterisierung dieser physiko-chemischen Eigenschaften unter Ver-
wendung von Kernresonanzspektroskopie (NMR), dynamischer Differenzkalorimetrie (DSC) und 
Differenzial-Thermoanalyse (DTA) konnten derartige interfacial layer in PMMA/SiO2- [364], 
PE/SiO2- [377] und PP/CaCO3-Kompositen [378] nachgewiesen werden. Die Partikelgröße und 
-morphologie spielen bei der Polymeradsorption an der Fülleroberfläche eine entscheidende 
Rolle. Bei abnehmender Partikelgröße wirkt die große Oberfläche der Partikel als Startpunkt für 
die Polymeradsorption und es bilden sich eine hohe Anzahl von Polymerschichten mit hohem 
E-Modul um die Füllerpartikel aus. Weiterhin sind bei Verwendung von Partikeln mit Durchmes-
sern kleiner 1 µm die interpartikulären Abstände (Abb. 91b) der Partikel so gering, dass die 
Polymerschichten mit hohem E-Modul dicht beieinander liegen. Dies hat zu Folge, dass der E-
Modul des Kompositmaterials hauptsächlich durch die Polymerschicht mit hohem E-Modul be-
einflusst wird und gegenüber unverstärktem Matrixmaterial signifikant gesteigert wird [373]. 
8   Kompositmaterialien - Diskussion 
 
 130 
Lach et al. zeigten unter Verwendung von nanopartikulärem SiO2, dass die Festigkeiten von 
PMMA/SiO2-Kompositen mit steigendem Massenanteil an SiO2 abnehmen. Lach et al. schluss-
folgerten, dass bei ansteigendem Massenanteil von SiO2 die interpartikulären Abstände gegen 
null laufen und sich die SiO2-Partikel teilweise berühren. Dadurch ist zwischen den Partikeln 
kein Matrixmaterial zur Energieabsorption vorhanden und durch Krafteinwirkung entstehende 
Risse können sich ungehindert im Komposit ausbreiten [364]. Bei ansteigenden Partikeldurch-
messern (größer 1 µm) ist die Dicke der Polymerschicht mit hohem E-Modul im Vergleich zum 
Partikeldurchmesser vernachlässigbar klein, die interpartikulären Abstände nehmen zu und der 
Verstärkungseffekt nimmt ab [375].  
Die experimentell ermittelten Ergebnisse der Festigkeiten von POL/Apatit-Kompositen in dieser 
Arbeit stimmen sehr gut mit den Modellvorstellungen von Vollenberg und Lipatov überein. Vol-
lenberg postulierte weiterhin, dass im Falle starker chemischer sowie bei sehr schwachen Bin-
dungen zwischen Matrix und Füller, die Partikelgröße keinen Einfluss auf den E-Modul des 
Komposits hat [375]. Eine chemische Bindung, z.B. durch Silanisierung von SiO2-Partikeln ver-
hindert die Verdichtung des Polymers um die Füllerpartikel, da die chemische Wechselwirkung 
zwischen Partikel und Polymer die Ausrichtung der Polymerketten behindert.  
Kürzlich konnte mit NMR-Untersuchungen gezeigt werden, das vernetzbare Phosphorsäurees-
terverbindungen und Allylphosphit mit den Calciumionen von Apatiten chemische Bindungen 
eingehen können [379, 380]. Diese chemischen Bindungen beruhen auf ionischen Wechselwir-
kungen der Calciumionen aus dem Kristallgitter mit den Phosphat- bzw. Phosphitgruppen der 
untersuchten Verbindungen. Im Unterschied zur vorliegenden Arbeit wurden in diesen Studien 
die untersuchten Phosphorsäureester nicht nachträglich auf der Oberfläche des HA immobili-
siert, sondern direkt bei der Synthese des HA zugesetzt. Im Rahmen dieser Arbeit konnte nicht 
eindeutig geklärt werden, ob die Haftvermittler EGMP und BIS-EGMP mit nano-HA bzw. nano-
CHA chemische Bindungen ausbilden können. Als möglich erscheint die Ausbildung von Was-
serstoffbrückenbindungen zwischen den Phosphatgruppen der Haftvermittler und den OH-
Gruppen der Apatite. Zusätzlich können ionische Wechselwirkungen aufgrund von Ladungs-
schwerpunkten zwischen den Phosphatgruppen der Haftvermittler EGMP bzw. BIS-EGMP und 
den Calciumionen der HA- bzw. CHA-Kristallgitter ausgebildet werden. Im Falle einer festen 
Bindung zwischen den Haftvermittlern und den nano-Apatiten HA und CHA sollten die E-
Module der Komposite ansteigen. Durch Grenzflächenmodifizierungen der nano-Apatite nach 
Beschichtung mit den Haftvermittlern EGMP und BIS-EGMP konnten die mechanischen Eigen-
schaften und die Duktilität der Komposite nachweislich werden. Theoretische Berechnungen 
zeigen, dass mit zunehmendem Haftvermittleranteil die beschichtete Apatitpartikeloberfläche 
zunimmt, jedoch bei Verwendung der ausgewählten Mengen Haftvermittler keine vollständig 
geschlossene, monolagige Beschichtung der Apatitpartikel erfolgte (Tabelle 29). Es wurde wei-
terhin gezeigt, dass nur bei der Verwendung von 10 und 15 Ma% des monofunktionellen Haft-
vermittlers EGMP (nur eine Methacrylatgruppe im Molekül vorhanden) die Druckfestigkeiten und 
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die E-Module von POL/HA-Kompositen signifikant zu nahmen [381]. Die Druckfestigkeiten und 
E-Module von BIS-EGMP modifizierten POL/HA- und POL/CHA-Kompositen nahmen im Ver-
gleich zu unmodifizierten Kompositen ab und nach Erreichen der Elastizitätsgrenze versagten 
die Komposite im Sprödbruch ohne plastische Verformung. Bei der Polymerisation von POL 
kann EGMP in das Polymernetzwerk eingebaut werden und es entstehen lineare, unverzweigte 
Polymerketten. Das EGMP kann als Spacer (Abstandshalter) wirken und die Quervernetzung 
der POL-Polymerketten behindern sowie den Abstand benachbarter POL-Polymerketten ver-
größern. In Folge dessen können die Polymerketten unter Belastung aneinander vorbeigleiten. 
Die Spannungs-Stauchungs-Diagramme zeigten bei EGMP-modifizierten POL/HA- und 
POL/CHA-Kompositen ansteigende plastische Verformungsbereiche, hinweisend darauf das die 
POL-Matrix nicht hochgradig vernetzt war und die POL-Polymerketten aneinander vorbeigleiten 
konnten. BIS-EGMP ist im Vergleich zu EGMP ein difunktionelles Molekül mit zwei polymeri-
sierbaren Methacrylatgruppen. Beide Methacrylatgruppen können bei der Polymerisation von 
POL in die Polymermatrix eingebaut werden. Dabei können POL-Polymerketten mit hohen 
Molmassen und hohem Vernetzungsgrad entstehen. Die Quervernetzung unter den POL-
Polymerketten versteifen das Komposit, so dass die POL-Polymerketten unter Krafteinwirkung 
nur gering gegeneinander verschoben werden können. Die eingebrachte Energie konnte dem-
nach nicht in Verformungsenergie umgewandelt werden und die POL/Apatit-Komposite versag-
ten im Sprödbruch. REM-Aufnahmen an Bruchflächen haftvermittlermodifizierter Komposite 
zeigten keine Veränderung der Morphologie der Bruchflächen im Vergleich zu Kompositen, die 
nicht mit den Haftvermittlern modifiziert wurden.  
Die In-vitro-Kultivierungen von Osteoblasten auf POL/HA-Kompositen ergänzten die Ergeb-
nisse aus der Kultivierung von HA-Scheiben. Bei ansteigendem HA-Gehalt im Komposit nahm 
die Anzahl der lebenden Zellen nach Tag 1 ab. Bei Verwendung von 20 Ma% CHA im Komposit 
konnte eine Zunahme lebender Zellen ermittelt werden. Signifikant mehr adsorbiertes Protein 
konnte auf POL/CHA-Kompositen nachgewiesen werden als auf der Kontrolle TCPS. Zellfär-
bungsbilder zeigten, dass nach 21 Tagen ein dichter Zellrasen auf POL/CHA-1 (80/20) gewach-
sen war. Zwischen den Kompositen und der Kontrolle waren keine visuellen Unterschiede der 
Zelldichte erkennbar. Dennoch war die spezifische AP-Aktivität auf TCPS höher als auf den 
POL/CHA-1-Kompositen. Die spezifische AP-Aktivität auf POL/CHA-1-Kompositen stieg bis Tag 
14 an und nahm zum Tag 21 ab. Die Abnahme der AP-Aktivität nach 21 Tagen Kultivierung 
kann auf eine Alterung der Zellen hinweisen. Im Rahmen dieser Arbeit konnte nicht geklärt wer-
den, ob die erhöhten Gesamtproteinanteile auf den POL/CHA-1-Kompositen durch Zellteilung 
bzw. -wachstum oder durch die vermehrte Adsorption von Proteinen aus dem Nährmedium auf 
der Kompositoberfläche (infolge der Verarbeitung von nano-CHA im Komposit) hervorgerufen 
wurde. Ein möglicher Lösungsansatz ist die Bestimmung von zellspezisicher DNA, durch die 
direkt Rückschlüsse auf das Zellwachstum sowie die Zellzahl gezogen werden können. 
 
8   Kompositmaterialien - Diskussion 
 
 132 
Um das Einwachsen von Zellen und eine schnelle Osteointegration eines Kompositmaterials zu 
erreichen, wurden poröse POL/Apatit-Komposite nach dem particulate leaching –Verfahren und 
aus selbsthärtenden Schäumungsgemischen [381] hergestellt. Mit dem particulate leaching 
konnten keine interkonnektierenden porösen Kompositformkörper hergestellt werden. Die me-
chanischen Festigkeiten poröser PSK (Gemisch III, Porosität ca. 30 %) zeigten vergleichbare 
Werte mit denen von spongiösem Knochen (Tabelle 2). REM-Aufnahmen und XPS-
Untersuchungen zeigten, dass nicht alle Natriumchloridpartikel beim Auslaugen herausgelöst 
wurden, da die Natriumchloridpartikel teilweise komplett mit POL umhüllt wurden. Die ermittel-
ten mechanischen Festigkeiten von PSK (Gemisch III) sind auf den Restgehalt von Natrium-
chlorid im Komposit zurückzuführen. Das verbliebene Natriumchlorid ist unter Belastung nicht 
kompressibel, so dass die E-Module und die Druckfestigkeiten der Komposite im Vergleich zu 
Gemisch IIIa-W und Gemisch IV größer waren [382]. Die wiederholte Herstellung von PSK (Ge-
misch IIIa-W) erzielte signifikant höhere Porositäten als Gemisch IIIa und zeigte, dass mit dem 
particulate leaching-Verfahren keine gezielte Einstellung der Kompositeigenschaften, insbeson-
dere der Porositäten, möglich ist. Mit diesem Verfahren können weiterhin keine in-situ-
aushärtbaren, porösen, defektspezifischen Komposite gefertigt werden, da immer eine Negativ-
form des aufzufüllenden Defekts zur Abformung des Kompositgemischs benötigt wird und der 
Auslaugungsschritt zur Einstellung der Porosität notwenig ist. Selbsthärtende Gemische auf 
Basis von organischen oder anorganischen Materialien werden seit geraumer Zeit in der Medi-
zin eingesetzt. Eine zusätzliche Herausforderung ist die Entwicklung selbsthärtender Gemisch-
formulierungen, die nach vollständiger Aushärtung interkonnektierende, poröse Strukturen aus-
bilden. Ein Lösungsansatz basiert auf dem particulate leaching, bei dem selbsthärtenden Kom-
positgemischen auf Basis von PPF wasserlösliche Salze zugesetzt werden, die sich unter In-
vivo-Bedingungen aus dem Komposit herauslösen sollen [383-385]. In-vivo-Studien an PPF/ß-
TCP-Kompositen unter Verwendung von Natriumchlorid und Calciumglucanat zeigten Entzün-
dungen des Gewebes in direktem Kontakt mit den Kompositen, wahrscheinlich hervorgerufen 
durch lokale Erhöhungen der Elektrolytkonzentrationen infolge des Auflösens der Porogene 
[227, 384]. Des Weiteren sind Arbeiten bekannt bei denen poröse Kompositmaterialien durch 
Freisetzung von Kohlendioxid hergestellt werden [222, 223]. Wise et al. entwickelten ein Kom-
positgemisch bei dem PPF mit VP in Gegenwart von Zitronensäure und Natriumhydrogencar-
bonat verknüpft wird. Durch die Reaktion der Zitronensäure mit dem Natriumhydrogencarbonat 
entsteht Kohlendioxid, das Poren in das polymerisierende Gemisch treibt [223]. Problematisch 
ist die Verwendung des Quervernetzers VP, da er toxisch und nicht biodegradierbar ist sowie 
unter Verdacht steht, kanzerogen zu wirken. Weiterhin wurden bei der Degradation des Materi-
als pH-Wert Absenkungen bis auf pH= 2 und inflammatorische Reaktionen beobachtet [227, 
229]. Die Verwendung von Poly-α-Hydroxyester wie beispielsweise PGA und PLLA ermöglichen 
es, die Degradationszeit durch Variation der Molmasse, Kristallinität sowie durch Modifikationen 
von Struktur und Copolymerverhältnis im Bereich von wenigen Wochen bis Jahren einzustellen 
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[386]. Kürzlich konnte Berger an einem 1, 2-Propandiyl-1, 2-bis(oligo-L-Lactid)-methacrylat zei-
gen, dass bei der In-vitro-Degradation des Materials über 2 Wochen ohne Mediumswechsel der 
pH- Wert nicht unter pH= 6,3 fiel [387]. In der vorliegenden Arbeit wurde ein auf Dianhydrogluci-
tol und Oligo-L-Lactid basierendes Makromer mit endständigen Methacrylatgruppen zur Ent-
wicklung von selbsthärtenden, porösen Kompositen verwendet [207, 388]. Ein wesentlicher 
Unterschied zu den vorgestellten PPF/VP-Kompositen von Wise et al. ist, dass bei der radikali-
schen Polymerisation der entwickelten Gemische Polymernetzwerke entstehen. Des Weiteren 
kann bei den in dieser Arbeit entwickelten Gemischen auf den Zusatz des toxischen Querver-
netzers VP und der Zitronensäure verzichtet werden. Mit ansteigender DBPO- Menge im POL 
nahmen die Aushärtezeiten der Gemische und die Porositäten der Komposite ab (Abb. 69, Abb. 
70). Das Absinken der Aushärtezeiten und der Porositäten kann auf die beschleunigte radikali-
sche Polymerisation von POL zurückgeführt werden. Mit Erhöhung der eingesetzten DBPO-
Menge entstehen infolge der Spaltung des DBPO eine höhere Anzahl freier Radikale, die die 
Polymerisation induzieren. Dadurch ist es möglich, dass das Gemisch vollständig ausgehärtet 
ist, bevor die maximale Expansion des Gemischs durch die Kohlendioxidfreisetzung erreicht ist. 
Die Kohlendioxidfreisetzung entsteht wahrscheinlich durch den teilweisen Zerfall des DBPO zu 
Benzoesäure, die mit Ammoniumcarbonat reagiert. Weiterhin ist es möglich, dass im POL nicht 
umgesetztes Methacrylsäurechlorid sowie L-Lactid vorhanden sind, die das Ammoniumcarbo-
nat umsetzen können. Bei der Verwendung von 2 Ma% DBPO verlief die Polymerisation zu 
langsam, die Kohlendioxidfreisetzung zu schnell. Die Kompositgemische härteten innerhalb 10 
min aus, und zeigten eine inhomogene Struktur. Eine Bestimmung der Porositäten war nicht 
möglich, da die theoretischen Volumina der entstandenen unregelmäßigen Geometrien nicht 
bestimmt werden konnten. Schätzungsweise vergrößerte das Kompositgemisch sein Volumen 
bei diesen Bedingungen um 100 %. Die ermittelten Aushärtezeiten für POL bei Verwendung 
von 2, 3 und 3,5 Ma% DBPO liegen im Bereich handelsüblicher, kompakter Knochenzemente 
[389] sowie Knochenersatzmaterialien auf Basis von PPF [223]. Die Aushärtezeiten bei kon-
stanter DBPO-Menge von 3,5 Ma% und konstanter Gemischzusammensetzung zeigten, wie bei 
den kompakten Kompositmaterialien, eine Abhängigkeit von der verwendeten Apatitpartikelgrö-
ße. Aufgrund der größeren Oberfläche kleinerer Partikel standen mehr Polymerisationsstart-
punkte zur Verfügung, wodurch die Aushärtezeiten herabgesetzt wurden. Die Anpassung der 
Polymerisationszeit an die verwendeten Partikelgrößen durch Modifizierung der DBPO-/BHET-
Mengen wurde nicht durchgeführt. Es soll aber angemerkt werden, dass die Abnahme der Po-
rosität bei Reduzierung des DBPO-Gehalts im POL berücksichtigt werden muss. Es erscheint 
demnach notwendig, die Polymerisationszeit über die eingesetzte BHET Menge anzupassen 
und die DBPO-Menge nur geringfügig zu erniedrigen, um eine möglichst hohe Kohlendioxidfrei-
setzung zur Porositätserhöhung bei Verwendung kleiner Partikelgrößen zu erreichen. Durch 
Variation der eingesetzten Apatitpartikelgrößen, Wasser-, Ammoniumcarbonat- und Apatitantei-
le konnten die Porositäten sowie die mechanischen Eigenschaften der Komposite eingestellt 
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werden. Die größten Änderungen ergaben sich bei der Variation des Wasseranteils im Kompo-
sitgemisch [381]. Mit ansteigendem Wasseranteil nahmen die Porositäten zu, die Druckfestig-
keiten und E-Module der Komposite ab. Die Porositäten bei Variation des Wasseranteils er-
reichten ein Maximum von 66,7 % bei Verwendung von 22,73 Ma% Wasser im Kompositge-
misch. Eine weitere Erhöhung des Wasseranteils im Gemisch hatte eine Entmischung des 
Makromer/Apatit/Wasser-Gemisches zur Folge. Nach dem Aushärten entstanden unregelmäßi-
ge, gering aufgeschäumte Körper in denen apatitreiche und apatitarme Bereiche deutlich an 
ihrer Färbung zu unterscheiden waren. Die Druckfestigkeiten und E-Module bei Verwendung 
von 5,56 (12,5 MPa, 270,7 MPa) bis 15 Ma% Wasser (4,14 MPa, 90,1 MPa) entsprechen publi-
zierten Daten von spongiösem Knochen (Druckfestigkeit 5 MPa, E-Modul 50 MPa) [390-392]. 
Die Variation des Ammoniumcarbonatanteils hatte einen geringeren Einfluss auf die Porositäten 
als der Wasseranteil. Keine statistisch signifikanten Änderungen der Porositäten, Druckfestig-
keiten und E-Module bei Verarbeitung von 4,76 bis 20 Ma% Ammoniumcarbonat im Gemisch 
wurden festgestellt. Die geringen Änderungen sprechen dafür, dass die Verwendung von 4,76 
bzw. 9,09 Ma% Ammoniumcarbonat ausreichen, um die für die Schäumung notwendige Koh-
lendioxidmenge freizusetzen. Weitere Erhöhungen des Ammoniumcarbonatanteils auf 23,08 
und 25,93 Ma% unterdrückten die Kohlendioxidfreisetzung nahezu vollständig, so dass keine 
Volumenzunahmen erkennbar waren (Daten nicht dargestellt). Der Abfall der Porositäten bei 
Erhöhung der Ammoniumcarbonatmenge über 20 Ma% kann auf die Zunahme der Viskosität 
der Kompositgemische zurückgeführt werden. Die höhere Viskosität behindert das Eintreiben 
von Poren und die „Kraft“ des Kohlendioxids reicht nicht aus, um das viskose Gemisch zu ex-
pandieren. Die ermittelten Festigkeitswerte bei Variation des Ammoniumcarbonatanteils waren 
niedriger als bei Variation des Wasseranteils. Der maximale E-Modul (34,61 MPa) und die ma-
ximale Druckfestigkeit (1,96 MPa) stellte sich bei Verwendung von 9,09 Ma% Ammoniumcarbo-
nat (entspricht dem Gemisch CS-PGK-II) ein. Bei Verwendung von höheren bzw. niedrigeren 
Mengen Ammoniumcarbonat nahmen die E-Module und Druckfestigkeiten ab. Besonders die E-
Module der hergestellten Komposite bei Variation der Ammoniumcarbonatmenge waren sehr 
gering und deuten auf brüchige, instabile Materialien hin. Die eingesetzte Menge POL reicht bei 
den verwendeten Mengen von Ammoniumcarbonat und Apatit nicht aus, um einen stabilen 
Matrix/Füller-Verbund herzustellen. Der Einfluss der Partikelgröße auf die mechanischen Ei-
genschaften der Komposite ist gering. Im Vergleich zu den kompakten Kompositmaterialien 
wurden keine ansteigenden Druckfestigkeiten bei Abnahme der Partikelgröße festgestellt. Die 
Erhöhung der Druckfestigkeiten bei Verwendung von Apatitpartikeln der Größenbereiche 63 - 
80 und 80 - 100 µm ist auf die Verringerung der Porositäten des Komposite zurückzuführen. Bei 
Variation der Apatitmengen im Gemisch waren die erhaltenen Druckfestigkeiten hergestellter 
PGK (0,03 - 1,99 MPa) geringer im Vergleich zu den PPF-Kompositen von Wise et al. (6,77 - 
17,7 MPa) [224] und Peter et al. (1 - 12 MPa) [383]. Der Vergleich der Druckfestigkeiten ist auf-
grund fehlender Angaben über die Porositäten der PPF-Komposite von Wise et al. schwierig. 
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Es ist möglich, dass die in dieser Arbeit entwickelten PGK wesentlich höhere Porositäten haben 
als die PPF-Komposite von Wise et al. bzw. Peter et al. und folglich weniger druckstabil sind. 
Die niedrigeren Druckfestigkeiten der PGK im Vergleich zu den PPF-Kompositen kann weiterhin 
auf die unterschiedlichen Molmassen der Monomere zurückgeführt werden. Die Molmasse des 
in dieser Arbeit verwendeten Makromers POL ist ca. 5 bis 10 mal geringer als die der PPF-
Polymere [383]. Durch die höhere PPF-Molmasse wurden infolge der radikalischen Polymerisa-
tion Polymerketten mit hohen Molmassen erreicht, woraus höhere Festigkeiten resultieren kön-
nen. Die Polymerisation von POL bei gleichzeitiger Schäumung führte weiterhin wahrscheinlich 
zu zahlreichen Kettenabbruchreaktionen, so dass die ausgebildeten Kettenlängen unter denen 
von Wise et al und Peter et al. lagen. In AP-PGK-Gemischen wurde, wie bei den kompakten 
Kompositmaterialien, mit ansteigenden Apatitgehalten eine Abnahme der Aushärtezeiten nach-
gewiesen. Dies ist auf die Zunahme des BHET-Anteils bei ansteigendem Apatitanteilen im 
Kompositgemisch zurückzuführen, wodurch die Polymerisationen der Gemische beschleunigt 
wurden. Interessanterweise wurden bei der Verwendung von 26,1 Ma% Apatit die höchsten 
Porositäten bei den AP-PGK-Gemischen erreicht. Eine Erniedrigung oder Erhöhung der Apatit-
menge führt zur Abnahme der Porositäten. Bei Verwendung von 22,7 Ma% Apatit wurden große 
Poren, zwischen 1000 und 2000 µm in die Komposite eingetrieben (Abb. 77a) und die Komposi-
te wurden sehr inhomogen. REM-Aufnahmen an PGK-Bruchflächen zeigten interkonnektieren-
de Porositäten mit Porendurchmessern zwischen 50 und 500 µm, ideal für das Einwachsen von 
Knochen [57, 61] und vergleichbar zu den erhaltenen Porengrößen von Wise et al. [223]. Mit 
ansteigendem Apatitanteil war eine Abnahme der Anzahl der Mikroporen bei gleichzeitiger Zu-
nahme von Makroporen größer 300 µm an Bruchflächen von PGK zu erkennen. Das Ausbilden 
großer Poren und die Abnahme der Porositäten bei ansteigenden Apatitanteilen sind die Folge 
der Zunahme der Viskositäten der Gemischzusammensetzungen und der damit erschwerten 
Porenbildung durch entweichendes Kohlendioxid. Die hohen Viskositäten verhindern ein konti-
nuierliches Entweichen des gebildeten Gases. Folglich baut sich im polymerisierenden Gemisch 
ein Gasdruck auf, der die Matrix von innen aufbläht. Ist der Druck größer als die Stabilität des 
teilpolymerisierten Kompositgemischs, reißt die Gasblase auf und es entstehen grobporige 
Strukturen. In Hinblick auf das Erreichen der maximalen Porosität ist Gemischzusammenset-
zung von POL : Wasser : Apatit : Ammoniumcarbonat = 43,5 : 21,7 : 26,1 : 8,7 Ma% (Gemisch 
AP-PGK-2), im Hinblick auf die maximale Druckfestigkeit die Zusammensetzung 55,6 : 5,6 : 
27,8 : 11,1 Ma% (Gemisch W-PGK-I) optimal. Im Vergleich zu den hergestellten kompakten 
Kompositmaterialien waren die Apatitpartikel nicht fest in die POL-Matrix eingebunden und nicht 
vollständig durch POL, wie bei den PSK, beschichtet. XPS-Untersuchungen und Anfärbungen 
mit Trypanblaulösung konnten an Bruchflächen von PGK-Formkörpern höhere Calciumkonzent-
rationen nachweisen als auf PSK-Formkörpern. In Kompositen wird der Effekt der Apatitpartikel 
auf die Zelladhäsion und die Cytotoxizität sowohl durch ihre Zugänglichkeit wie durch die Ober-
flächeneigenschaften selbst bestimmt. Kürzlich wurde durch die gezielte Anlagerung von Fibro-
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nectin auf der HA-Oberfläche die Osteoblastenadhäsion und Bioaktivität von HA-Keramiken 
gezielt gesteigert [393, 394]. Weiterhin konnte gezeigt werden, dass die Adhäsion der Proteine 
wesentlich vom polaren Anteil der Oberflächenenergie des Biomaterials abhängt [131]. POL ist 
ein hydrophobes Makromer mit einem polaren Anteil von 3,78 mN/m. Das hergestellte nano-HA 
hat einen polaren Anteil von 16,64 mN/m, nano-CHA von 19,00 mN/m, so dass deren Verarbei-
tung in Kompositen positive Effekte auf die Proteinadsorption, Zelladhäsion und folglich auf die 
biologische Aktivität der PGK-Materialien haben könnte. Die Ergebnisse der In-vitro-
Kultivierungen von PSK und PGK Materialien zeigten deutliche Unterschiede beider Systeme 
nach 21 Tagen. Über den gesamten Kultivierungszeitraum konnte ein Anstieg der unspezifi-
schen AP-Aktivität auf PSK-Materialien nachgewiesen werden. Der Anstieg der LDH-
Freisetzung ist auf die Zerstörung der Zellmembran der Zellen und die damit verbundene Frei-
setzung von LDH aus dem Zytoplasma zurückzuführen. Zellfärbungsbilder bestätigten die Er-
gebnisse der LDH-Bestimmung und zeigten, dass nach 14 und 21 Tagen keine lebenden, adhä-
renten Zellen mehr auf der Kompositoberfläche zu finden waren. Der ermittelte Anstieg der AP-
Aktivität für PSK (Gemisch IV) über den Kultivierungszeitraum von 21 Tagen kann somit nicht 
durch eine Zunahme der Anzahl lebender, alkalischer Phosphatase-produzierender Zellen er-
klärt werden. Weitere Untersuchungen sind erforderlich, um den Einfluss von eventuell, aus 
dem Komposit, freigesetzten Bestandteilen auf die AP-Bestimmung zu untersuchen. Die In-
vitro-Ergebnisse von PSK zeigen, das mit dem particulate leaching-Verfahren cytokompatible 
Komposite hergestellt werden können. Zusätzliche In-vitro-Studien an diesen Materialien sind 
notwendig, um den eintretenden Zelltod nach 8 Tagen in Kultur näher zu untersuchen. 
Die hergestellten PGK-Materialien waren nach der Polymerisation an ihrer Oberfläche klebrig, 
ein Hinweis auf enthaltenes, nichtpolymerisiertes Restmonomer. Die unspezifische AP-Aktivität 
auf unbehandelten (AP-PGK-II-a) und nachbehandelten (AP-PGK-II-b) PGK nahm über den 
Kultivierungszeitraum von 21 Tagen ab, die auf der TCPS-Kontrolle zu. Die Bestimmung der 
Gesamtproteinmenge auf den AP-PGK-II-Materialien zeigte, dass es keine signifikanten Unter-
schiede zwischen zellfrei kultivierten und mit Zellen kultivierten Probekörpern gab. Dies lässt 
schlussfolgern, dass die adhärierte Proteinmenge auf den Probekörpern aus dem Nährmedium 
adsorbiert wurde. Zusätzlich ist zu erwähnen, dass die vollständige Lyse der Zellen auf hochpo-
rösen, geschäumten Kompositmaterialien mit dem Lysereagenz schwierig war. 100 µl der Lyse-
reagenz wurden 10 mal über die Probekörper ausgegeben (siehe Kapitel 4.11.4) und anschlie-
ßend abzentrifugiert. Nach der Zentrifugation konnten jedoch meist nur ca. 80 µl Lysereagenz 
zurückgewonnen werden. Dies bedeutet, dass einige Mikroliter Lysereagenz auch nach dem 
Zentrifugieren in den Poren der Komposite zurückbleiben. Daher ist es möglich, dass mit die-
sem Verfahrensablauf nicht alle Zellen im Inneren der Probekörper lysiert werden können, so 
dass die bestimmte Gesamtproteinmenge nicht signifikant unterschiedlich zu zellfrei kultivierten 
Probekörpern ist. Auf unbehandelten (AP-PGK-II-a) Kompositen konnten nach 7, 14 und 21 
Tagen keine lebenden Zellen mittels Lebend/ tot-Färbung nachgewiesen werden. Nach dem 
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Spülen der AP-PGK-II-b-Probekörper in Aceton und Wasser wuchs über den gesamten Kultivie-
rungszeitraum ein dichter Rasen adhärenter, lebender Zellen. Die Zunahme der LDH-Aktivität 
auf den AP-PGK-II-b-Probekörpern ist auf die normale Zunahme der Anzahl toter Zellen und 
deren LDH-Freisetzung aus dem Zytoplasma bei längerer Kulturdauer zurückzuführen. Die 
Anzahl lebender Zellen war größer als die der toten Zellen. Der Verbleib von Restmonomerspu-
ren an den unbehandelten Kompositen entstand möglicherweise durch die unvollständigen 
Polymerisationen von POL. Aufgrund der ansteigenden Kettenlänge beim Polymerisationsvor-
gang nimmt die Viskosität zu und die Beweglichkeit der Molekülketten wird gehemmt bzw. 
kommt im weiteren Verlauf vollständig zum Erliegen. Die durch die Spaltung des DBPO gebilde-
ten Benzoylradikale bewirken als Polymerisationsstarter eine Kettenbildung, indem sie sich an 
die im POL enthaltenen C=C-Doppelbindungen addieren. Zum Kettenabbruch kann es kom-
men, wenn ein Sauerstoffmolekül als Diradikal in den Polymerisationsprozess eingreift. Dieses 
Diradikal kann in die Polymerkette eingebaut werden, ist aber nicht in der Lage, weitere Spal-
tungen von C=C-Doppelbindungen des POL-Makromers zu induzieren und es kommt zum Ket-
tenabbruch. Durch diesen Mechanismus ist es möglich, dass nicht alle Monomereinheiten in die 
Polymerkette einpolymerisiert werden. Der Gehalt an Restmonomer kann durch Beschleuni-
gung der Polymerisation, z.B. durch den Einsatz höherer Konzentrationen von Initiator und Be-
schleuniger, minimiert werden. Allerdings werden die Verarbeitungszeiten und Porositäten 
durch die beschleunigte Polymerisation der Materialien reduziert, so dass zwischen den Eigen-
schaften ein Kompromiss eingegangen werden muss. 
Weitere Materialien bei denen nach der Polymerisation Restmonomere nachgewiesen wurden 
sind PMMA-Knochenzemente [389], PPF-Polymere [231] sowie handelsübliche Dentalklebstof-
fe auf Acrylat- und Methacrylatbasis [395, 396]. In-vitro- und In-vivo-Untersuchungen an diesen 
Materialien konnten zeigen, dass die verbliebenen Restmonomere eine zeit- bzw. dosisabhän-
gige Cytotoxizität hervorrufen. Weiterhin ist bekannt, dass die Restmonomergehalte infolge von 
Nachpolymerisation, Metabolisierung und Abatmung abnehmen [353, 397-399]. Im Falle von 
PMMA-Knochenzementen beträgt der Anteil von Restmonomer 24 h nach der Polymerisation 4 
bis 7 % und nach 28 Tagen zumeist unter 1 % [389]. Zahnfüllmaterialien auf Basis von 2-
Hydroxymethylmethacrylat sowie Triethylenglycoldimethacrylat zeigen nach ihrer Polymerisati-
on Restmonomergehalte bis zu 70 %. In-vitro- und In-vivo-Untersuchungen wiesen die Freiset-
zung von toxisch wirkenden Substanzen aus Zahnfüllmaterialien nach [400, 401]. In-vivo wer-
den die freigesetzten Stoffe binnen weniger Stunden ausgeschieden oder verstoffwechselt, so 
dass die ermittelten Konzentrationen für den Organismus als unbedenklich gelten. Die ermittel-
ten Konzentrationen betrugen ein zehntel der festgelegten EC50-Grenzwerte [400]. Auch an 
selbstschäumenden PPF/ß-TCP-Kompositen konnten unter In-vivo-Bedingungen in den ersten 
Wochen postoperativ inflammatorische Reaktionen und Nekrosenbildung nachgewiesen wer-
den [227, 389]. Die anfänglichen inflammatorischen Reaktionen verschwinden bei forschreiten-
der Implantationsdauer und die Materialien werden ausgezeichnet in das Gewebe integriert. Die 
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Ergebnisse der In-vitro-Cytotoxizitätsuntersuchungen aus dieser Arbeit stimmen mit In-vitro-
Ergebnissen aus der Literatur überein. Die Nachbehandlungsschritte von PGK-Materialien mit 
Aceton und Wasser scheinen nach gegenwärtigem Kenntnisstand unbedingt notwendig zu ein, 
um Spuren von nichtpolymerisiertem Restmonomer in den Kompositen zu entfernen. Allerdings 
bleiben zwei Fragestellungen weiterhin offen:  
 
(I) Warum konnte auf AP-PGK-II-a eine AP-Aktivität gemessen werden, obwohl keine 
lebenden Zellen auf AP-PGK-II-a nachgewiesen wurden? 
(II) Warum synthetisieren die Zellen auf AP-PGK-II-b nach 21 Tagen im Vergleich zu 
TCPS ca. 10 mal weniger AP? 
 
Eine mögliche Antwort auf die erste Frage wäre, dass die Kompositmaterialien bzw. die verar-
beiteten Komponenten im Komposit das CDP-Star™-Reagenz teilweise dephosphorylieren, 
woraus das Messsignal der zellfrei kultivierten AP-PGK-II-a-Materialien resultieren kann. In 
diesem Fall sollte bei zukünftigen AP-Bestimmungen auf derartigen Kompositmaterialien, die 
AP-Aktivität der Komponenten als Blank vom Messsignal abgezogen werden. 
Fragestellung zwei kann sowohl mit der vollständigen Einstellung der Synthese von alkalischen 
Phosphatasen durch die Zellen als auch mit der Verfälschung der Messergebnisse erklärt wer-
den. Gegenwärtige Untersuchungen beziehen sich dabei auf den bei den kompakten Komposi-
ten und PGK verwendeten Haftvermittler EGMP. Dieser ist chemisch gesehen, wie die zur Mes-
sung eingesetzten Substanzen, ein Phosphorsäurester. Es erscheint möglich, dass EGMP e-
benfalls als Substratanaloges und damit als kompetitiver oder nicht kompetitiver (möglicherwei-
se auch als irreversibler) Inhibitor der AP-Reaktion fungiert. Weiterhin ist unklar, inwieweit frei-
gesetzte Komponenten aus den Kompositen die AP-Aktivität inhibieren. So konnten Studien 
zeigen, dass durch gezielte Zugabe von Natriumphosphat als Produkt der Reaktion die alkali-
sche Phosphataseaktivität in-vitro bis zu 90% gehemmt werden kann [402]. Unter Berücksichti-
gung der ermittelten Löslichkeit für nano-CHA könnte die erhöhte Freisetzung von Phosphatio-
nen für die Inhibierung der alkalischen Phosphataseaktivität sowohl auf kompakten als auch 
porösen Kompositen in Betracht kommen. Die Ergebnisse der Bestimmung der AP-Aktivität auf 
kompakten POL/CHA-1-Kompositen (mit EGMP als Haftvermittler) müssen nach den Resulta-
ten aus den Zellkultivierungsversuchen der porösen Komposite neu diskutiert werden. Auch 
dabei erscheint es möglich, dass EGMP die AP-Reaktion inhibiert und die ermittelten Messwer-
te verfälscht sind. 
 
Im Rahmen dieser Arbeit wurde gezeigt, dass das entwickelte Schäumungsverfahren (PGK) zur 
Herstellung von POL/Apatit-Kompositen im Vergleich zum herkömmlichen particulate leaching-
Verfahren (PSK) einige Vorteile besitzt. Mit dem neu entwickelten Verfahren können in-situ 
aushärtbare, hochporöse, interkonnektierende Kompositmaterialien in kurzer Zeit hergestellt 
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werden. Die Gemische können in variable geometrische Formen und Defekte verarbeitet wer-
den und die interkonnektierenden Porositäten stellen sich bis zu einem Apatitanteil von 44,4 
Ma% ein. Keine zusätzlichen, zeitintensiven leaching-Schritte sind notwendig, um Porogene zu 
entfernen. Im Hinblick auf die Applikation der entwickelten PGK ist zu sagen, dass die durchge-
führten In-vitro-Studien auch negative Ergebnisse hinsichtlich der Cytokompatibilität offenbar-
ten. Mit den Nachbehandlungsverfahren wurde eine Möglichkeit vorgestellt, mit der die Biokom-
patibilität einfach verbessert werden kann. Dazu bleibt festzuhalten, dass sich die Reaktionen 
auf die entwickelten Kompositgemische unter In-vivo-Bedingungen durchaus von den In-vitro-
Ergebnissen unterscheiden können. Die Ursache wird hierbei in dem kontinuierlichen Stoffaus-
tausch aufgrund physiologischer Vorgänge um das Implantatmaterial vermutet, wodurch even-
tuell freigesetzte cytotoxische Stoffe kontinuierlich abtransportiert werden [403]. Weitere Unter-
suchungen bezüglich der Biokompatibilität der entwickelten Kompositgemische werden daher 
als notwendig erachtet. 
 
 




Knochendefekte und -frakturen werden gegenwärtig vorwiegend mit autogenen und alloge-
nen Transplantaten behandelt. Mit diesem Behandlungsverfahren sind für den Patienten einige 
Nachteile verbunden, so dass intensiv an der Entwicklung von alternativen, synthetischen Kno-
chenersatzmaterialien gearbeitet wird. Speziell für die Behandlung von schwer zugänglichen 
Defekten beliebiger Form und Größe erscheinen Materialien von Vorteil, die in pastöser bzw. 
viskoser Form in den Defekt eingebracht werden können. Gegenüber extrakorporalen Formge-
bungsverfahren (3D-Printing, selektives Lasersintern bzw. isostatischen Pressverfahren), bei 
denen spezielles Equipment erforderlich ist, sind mit derartigen in-situ verarbeitbaren Materia-
lien deutliche Kosten- und Zeitvorteile zu erwarten. Weiterhin sind Materialformulierungen von 
Interesse, die nach Applikation und Auffüllung eines Defektes innerhalb weniger Minuten zu 
formstabilen und mechanisch belastbaren Materialien aushärten. Gegenwärtig verwendete in-
situ aushärtbare Knochenersatzmaterialien auf Basis von Calciumphosphaten (z.B. Calcium-
phosphatzemente, Norian® SRS®) haben den Nachteil, dass sie aufgrund ihrer Sprödigkeit nur 
gering mechanisch belastbar sind und unter Belastung im Sprödbruch versagen. In-situ aus-
härtbare Kompositmaterialien auf der Basis von Polymeren und partikulären Füllstoffen werden, 
wegen ihrer besseren mechanischen Eigenschaften im Vergleich zu kompakten Calciumphos-
phaten, seit Jahren in der Zahnmedizin und Orthopädie erfolgreich angewendet. In der vorlie-
genden Arbeit wurden organisch/anorganische Kompositmaterialien auf der Basis eines resor-
bierbaren Makromers und nanokristallinen Apatiten hergestellt. Durch die Verwendung von 
nanokristallinen Apatiten wird eine beschleunigte Resorption in-vivo und die gezielte Einstellung 
der mechanischen Eigenschaften der Kompositmaterialien erwartet. Es wurde eine geeignete 
Synthesevorschrift ausgearbeitet mit der sowohl nanokristalline Hydroxylapatite als auch na-
nokristalline carbonierte Hydroxylapatite in wirtschaftlichen Ausbeute/Zeit-Verhältnissen synthe-
tisiert werden können. Die ausgearbeitete Synthesevorschrift erlaubt es durch Erhöhung der 
Eduktkonzentrationen bis zu 120 g nano-Apatit innerhalb 12 h im 2 l Reaktionsgefäß herzustel-
len, ohne dass Änderungen in der Kristallitmorphologie und -größe auftreten. Das vorgestellte 
Herstellungsverfahren stellt einen deutlichen Entwicklungsschritt bei der Herstellung von nano-
Apatiten dar, da in der Literatur bekannte Verfahren zumeist in hohen Verdünnungen arbeiten, 
um nanokristalline Produkte zu erhalten. Kompakte, selbsthärtende Komposite wurden durch 
Mischen des Makromers POL mit unterschiedlichen Massenanteilen Apatitpulver ausgewählter 
Partikelgrößen hergestellt. Bis zu einem Massenanteil von 40 Ma% Apatit konnten streichfähi-
ge, pastöse Makromer/Apatit-Gemische realisiert werden, mit denen beliebige Geometrien auf-
gefüllt werden können. Die Polymerisation von POL wurde durch eine geeignete Initia-
tor/Beschleuniger-Kombination initiiert. Durch die Wahl berechneter Mengen einer Initia-
tor/Beschleuniger-Kombination war es möglich, die Polymerisation des Makromers zu steuern, 
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so dass die Verarbeitungs- und Aushärtezeiten der entwickelten Gemische gezielt eingestellt 
werden konnten. Die mechanischen Eigenschaften der Komposite zeigten sowohl eine Abhän-
gigkeit vom Apatitanteil als auch von der verwendeten Apatitpartikelgröße. Die Druckfestigkei-
ten, E-Module und Biegemodule der Komposite mit Zusammensetzungen von 60 Ma% Makro-
mer und 40 Ma% Apatit waren signifikant höher als vom reinen POL-Polymernetzwerk. Des 
Weiteren konnte die Sprödigkeit des POL-Polymernetzwerks durch den Zusatz von Apatit weit-
gehend minimiert werden und die Komposite zeigten ansteigende plastische Verformungsberei-
che mit ansteigendem Apatitanteil. Dies ist als wesentlicher Vorteil gegenüber spröden kerami-
schen Knochenersatzmaterialien auf Calciumphosphatbasis zu bewerten. Der Vergleich der E-
Module und Biegefestigkeiten der Komposite mit kortikalen Knochen zeigt, dass letzterer signi-
fikant steifer ist, lässt jedoch im Hinblick auf das Problem des „stress shielding“ erkennen, dass 
die entwickelten Kompositformulierungen durchaus als geeignete Knochenersatzmaterialien 
betrachtet werden können. Des Weiteren erscheint der Einsatz unter lasttragenden Bedingun-
gen mit diesen Materialien als möglich. In-vitro-Untersuchungen der Komposite zeigten, dass 
eine Zunahme der Zellzahl sowie eine Zunahme der AP-Aktivität bei Kompositen mit 20 Ma% 
CHA-Anteil beobachtet werden konnte. Die Kompositmaterialien mit HA als Füllmaterial zeigten 
wenig lebende als auch tote Zellen auf der Materialoberfläche. Möglicherweise erschwert die 
hochreaktive, teilkristalline nano-HA-Oberfläche die Zelladhäsion.  
Die beiden Ausgangskomponenten der Kompositmaterialien konnten durch den Zusatz von 
Wasser und Ammoniumcarbonat dahingehend modifiziert werden, dass nach Mischen von 
Makromer, Apatit, Wasser und Ammoniumcarbonat ein selbsthärtendes, aufschäumendes Ge-
misch entstand. Das Gemisch wurde in bezug auf Einstellung der Aushärtezeiten, Porositäten 
und mechanischen Festigkeiten hinreichend charakterisiert. In diesen Gemischen können bis zu 
44,4 Ma% Apatit zu Kompositen mit interkonnektierender Porenstruktur und Porositäten zischen 
40 - 78 % realisiert werden. An Bruch- und Oberflächen der Komposite konnten mittels REM 
und XPS frei zugängliche Calciumionen nachgewiesen werden, hinweisend darauf, dass das 
Polymer nicht den gesamten Apatit umhüllte. Die Zugänglichkeit des Apatits ist im Vergleich zu 
porösen Kompositen, die mit dem particulate leaching-Verfahren hergestellt wurden, höher und 
könnte die Osteokonduktivität der Materialien erhöhen. Weiterhin konnten durch Variation der 
Komponentenanteile die mechanischen Festigkeiten gezielt auf vergleichbare Werte von spon-
giösem Knochen eingestellt werden. Ein wesentlicher Vorteil gegenüber herkömmlichen lea-
ching-Verfahren zur Herstellung von porösen Kompositmaterialien sind die kurzen Herstel-
lungszeiten. Des Weiteren sind keine speziellen Equipment und keine Nachbehandlungsschritte 
(Auslaugen von Porogenen) erforderlich. Die In-vitro-Kultivierung der geschäumten, porösen 
Komposite mit MC3T3-E1-Zellen zeigte, dass ohne Entfernung von Restmonomerspuren in den 
Kompositen keine adhärenten Zellen auf den Kompositen nachgewiesen werden konnten. Nach 
Entfernung der Restmonomerspuren zeigten die porösen Komposite ausgezeichnete Cytokom-
patibilität und einen signifikanten Anstieg der Zellzahl. Vergleichende In-vitro-Studien mit Den-
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talklebstoffen und PMMA aus der Literatur zeigen, dass auch diese Materialien unter In-vitro-
Bedingungen toxische Monomerbestandteile freisetzen jedoch unter In-vivo-Bedingungen als 
biokompatibel gelten. Daher werden als wichtige weiterführende Untersuchungen der vorlie-
genden Arbeit die Optimierung der Gemischzusammensetzungen in Hinblick auf verbleibendes 
Restmonomer nach der Polymerisation sowie die In-vitro- und In-vivo-Charakterisierung der 
entwickelten Kompositgemische empfohlen.  
Als Applikationsmöglichkeiten der entwickelten Gemischformulierungen kommen die An-
wendungsgebiete von kommerziellen in-situ härtenden Calciumphosphatmaterialien (z.B. Calci-
umphosphatzemente) in Betracht. Dies sind u.a. die Auffüllung von krankheitsbedingten sowie 
unfallverursachten Knochendefekten (Sinuslift, großflächige Schädeldefekte) sowie die Rekon-
struktion von Frakturen (Brüche, Wirbelkörperfrakturen). Hinsichtlich der auf den aufgefüllten 
Defekt einwirkenden mechanischen Belastungen im normalen Tagesablauf, kann auf eine zu-
sätzliche Stützfunktion des aufgefüllten Defekts bzw. der Fraktur auch bei Verwendung der 
entwickelten kompakten und porösen Gemischformulierungen nicht verzichtet werden. Diese 
Stützfunktion ist nötig, bis die Kompositmaterialien in den Knochen integriert wurden und ein 
fester Knochen-Komposit-Verbund ausgebildet wurde.  
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